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1 Motivation und Zielsetzung 
 

Nach HENNICKE sind Keramiken anorganische, nichtmetallische Werkstoffe, die in Wasser 

schwer löslich und zu mindestens 30 % kristallin sind [1]. Die amerikanische Definition 

hingegen verallgemeinert die Definition der Deutschen Keramischen Gesellschaft und 

schließt auch Gläser mit ihrer amorphen Struktur sowie anorganische Bindemittel mit ein [2]. 

Silicium-basierende Keramiken blicken auf eine weit in die Vergangenheit reichende Historie 

zurück. So wurden die ersten rudimentären Tonkeramiken bereits etwa 24.000 v. Chr. 

verarbeitet. Besondere Bedeutung hat hierbei das Tonmineral Kaolinit Al2(OH)4[Si2O5], ein 

Hauptbestandteil der Porzellanerde. Die schon sehr frühe Herstellung von Tonkeramiken 

oder auch Gläsern ist angesichts der Tatsache, dass die Erdkruste zu etwa 95 % aus 

Silicaten besteht, nicht verwunderlich. Auch in der heutigen Zeit haben Si-basierte 

Keramiken aufgrund ihrer vielfältigen mechanischen und / oder physikalischen Eigenschaften 

eine große Bedeutung für die Industrie. Im Falle des Siliciumdioxids ist dieses auf dessen 

hohe Strukturvielfalt und dessen hohe technische Verwertbarkeit zurückzuführen. So wird 

hochreiner Quarz als piezoelektrisches Material in Form von Oszillatoren zur 

Frequenzkontrolle bei elektromechanischen Vorrichtungen wie Tonabnehmern oder 

Quarzuhren eingesetzt. Die vergleichsweise einfache Darstellung von hochreinem Quarz aus 

amorphem SiO2 über eine hydrothermale Synthese gewährleistet die Möglichkeit zur 

Massenfertigung solcher Piezoaktoren [3]. Auf der anderen Seite kann amorphes 

Siliciumdioxid aufgrund dessen niedrigen Ausdehnungskoeffizienten von 0.25 × 10-6 K-1 in 

Kombination mit der hohen Thermoschockbeständigkeit sowie dessen hoher Transparenz für 

ultraviolette Strahlung in Laborapparaturen und für Photolyse-Experimente als 

Küvettenmaterial verwendet werden. Technisch bedeutsame nicht-oxidische Si-basierte 

Keramiken sind Siliciumnitrid und –carbid. Generell sind diese gegenüber Verschleiß 

beständig und besitzen selbst bei hohen Temperaturen eine enorme Festigkeit, weshalb 

diese im Motoren- und Turbinenbau oder als Schneidkeramik eingesetzt werden können. 

Siliciumnitrid kann auch als Kugellagerwerkstoff verwendet werden, was den Verzicht 

spezieller Schmiermittel ermöglicht. Chemische Widerstandsfähigkeit und hohe 

Temperaturbeständigkeit ermöglichen den Einsatz dieser Lager auch in aggressiven Medien 

bis zu 1200 °C [4, 5]. Eine oxidische Sekundärphase in Siliciumnitrid verbessert dessen 

Oxidationsbeständigkeit, führt unter Umständen aber zu niedriger Festigkeit und Härte 

insbesondere bei hohen Temperaturen [6, 7]. Nicht-oxidische Werkstoffe sind den 

Oxidkeramiken hinsichtlich der Sauerstoffbeständigkeit meist unterlegen und können dem 

steigenden technischen Anspruch nicht in jedem Fall genügen. Die Entwicklung Si-basierter 

ternärer Keramiken oder Kompositmaterialien stellt somit eine Möglichkeit dar, den 

wachsenden Anforderungen gerecht zu werden. In den 70er Jahren wurde dann mit den Si-
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basierten Polymer-abgeleiteten Keramiken (PDC) eine neue Materialklasse geboren, die als 

eine der wenigen Syntheserouten den Zugang zu ternären Nichtoxid-Keramiken eröffnete. 

Insbesondere die Siliciumoxycarbide und Siliciumcarbonitride rückten in den Mittelpunkt des 

Interesses. So wurde festgestellt, dass Polymer-abgeleitetes SiCN eine herausragende 

Kriechbeständigkeit und Oxidationsbeständigkeit selbst bei hohen Temperaturen aufweist 

[8]. Allerdings ist die thermische Stabilität begrenzt, da aufgrund des freien Kohlenstoffs 

oberhalb von 1400 °C Zersetzung der amorphen Matrix zu SiC und gasförmigen Stickstoff 

einsetzt [9]. Eine Verbesserung der thermischen und chemischen Stabilität sowie der 

Kriechbeständigkeit konnte durch die Einbettung von Bor in amorphes Siliciumcarbonitrid 

zum SiBCN erzielt werden [10-12]. Der Grund für die Erhöhung der thermischen Stabilität 

wird durch einen kinetischen Effekt erklärt. So sinken die Diffusionskoeffizienten von 

Kohlenstoff und Stickstoff mit Erhöhung des Bor-Gehaltes und die Selbstdiffusion des 

Siliciums wird mit Erhöhung des Gehalts an Kohlenstoff verringert. Dieser und weitere 

Effekte erhöhen die thermische Stabilität von SiBCN auf bis zu 2200 °C in Argon-

Atmosphäre. AMKREUTZ et al. haben festgestellt, dass in SiCN Keramiken bereits auf 

atomarer Ebene eine Phasenseparation vorliegt, was die Stabilität der Matrix hinsichtlich 

ihrer thermisch induzierten Zersetzung verringert [13]. Der Grund für die verbesserte 

Stabilität aufgrund einer höheren Unordnung ist die nach WANG et al. erhöhte 

Aktivierungsenergie der Festkörperreaktion von Si-N-Bindungen mit Kohlenstoff [10]. Eine 

Dispersion von Zirkoniumdioxid in amorphem Siliciumoxycarbid mit wesentlich verbesserter 

Hochtemperaturstabilität wurde bereits von IONESCU et al. beschrieben [14]. Auch SAHA et 

al. berichteten vor kurzem in Analogie dazu über die Herstellung von SiCN / ZrO2 

keramischen Nanokompositen und zeigten, dass mit der Modifizierung eines Polysilazans 

die Möglichkeit generiert wird, das Viskositätsverhalten zu beeinflussen und in einem 

bestimmten Temperaturbereich Fasern zu ziehen [15]. Untersuchungen zum 

Oxidationsverhalten des Zr-modifizierten SiCN zeigen, dass sich die Beständigkeit nach der 

Auslagerung bei 1350 °C an Luft deutlich verbessert [16]. Dennoch ist gerade die 

Verwendung von Zirkoniumdioxid als dispergierte Phase aufgrund der niedrigen 

Übergangstemperatur von der monoklinen in die tetragonale Modifikation kritisch. Diese 

Problematik kann durch die Verwendung von Hafniumdioxid umgangen werden, welches ein 

ähnliches Eigenschaftsprofil aufweist. Allerdings liegt die m-t-Phasen-

umwandlungstemperatur im direkten Vergleich (T[HfO2] ≈ 1700°C) [17] einige hundert Grad 

höher (T[ZrO2] ≈ 1170°C). Der Unterschied zwischen der Temperatur für die m-t-Phasen-

umwandlung (beim Aufheizen) und der t-m-Phasenumwandlung (beim Abkühlen) ist deutlich 

geringer als beim ZrO2. Der Temperatur-Hysterese-Effekt ist bei HfO2 damit deutlich geringer 

ausgeprägt als beim ZrO2. Der Verlauf beider Kurven ist ähnlich, die Temperaturdifferenz 

aber deutlich voneinander unterschieden: T[HfO2] = 40°C - 80°C und T[ZrO2] = 150°C -
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 200°C [18, 19]. Werden die prozentualen Dichteänderungen während der Phasen-

umwandlung gemessen, so sind diese für das Hafniumdioxid mit 2.5 % bis 3.4 % [17] 

deutlich geringer als für das Zirkoniumdioxid mit 5 % bis 7.5 % [17]. Das impliziert wiederum, 

dass die Volumenexpansion und die Scherverformung für Erstgenanntes geringer sind als 

für Letztgenanntes. Die bei einem Phasenübergang deutlich geringere Volumenexpansion 

bei HfO2 führt somit zu einer geringeren Belastung des Materials. 

 

Das primäre Ziel dieser Arbeit war nun die Synthese keramischer SiOC- und SiCN-

Nanokomposite mit homogen dispergiertem Hafniumdioxid über die Polymerpyrolyse. Die 

Untersuchung der Polymer-Keramik-Umwandlung als auch die Charakterisierung der 

keramischen Nanokomposite war ebenso ein Schwerpunkt dieser Arbeit. Die gezielte 

Inkorporation des Übergangsmetalls in die amorphe Matrix sollte wesentlich zur 

Verbesserung des Eigenschaftprofils der Komposite beitragen. HOMENY et al. zeigen, dass 

durch die Substitution von Sauerstoff in Oxycarbid-Gläsern durch ein Atom höherer Valenz 

wie Kohlenstoff oder Stickstoff die thermo-mechanischen Eigenschaften wie Vickers-Härte 

oder Bruchzähigkeit und E-Modul erhöht werden, was durch ein stärker verzweigtes 

Netzwerk erklärt wird [20, 21]. Ähnlich kann womöglich durch den Einbau eines 

Übergangsmetalls mit hoher Koordinationszahl (KZ = 7, 8) das amorphe Netzwerk verfestigt 

werden, was bereits allgemein von ZACHARIASEN beschrieben worden ist [22]. Um das 

Potential der keramischen Nanokomposite für Hochtemperaturanwendungen abzuschätzen, 

werden weitere Kenndaten ermittelt. Im Motoren- und Turbinenbau führt eine Steigerung der 

Betriebstemperatur zu einer Erhöhung des thermodynamischen Wirkungsgrads und somit zu 

einer Verringerung der CO2 Emissionen. Die Insertion von Hafniumdioxid als 

hochtemperaturstabile Phase kann auch zu einer Heraufsetzung der Kristallisations- und 

Temperaturbeständigkeit von SiOC und SiCN führen und womöglich einen Einsatz des 

Werkstoffs in Turbinen ermöglichen. Sind die Bauteile einer hohen thermischen Belastung 

ausgesetzt, so ist deren Kriechverhalten von entscheidender Bedeutung für das Versagen 

des Bauteils. Ähnlich wie im Fall des SiBCN wird durch die Dispersion von nanopartikulärem 

Hafniumdioxid womöglich eine Verbesserung der Kriechbeständigkeit erreicht. Auch die 

Beständigkeit der Materialien gegenüber einem korrosiven Medium spielt in diesem 

Zusammenhang eine Rolle. Unter diesem Aspekt wird in dieser Arbeit erstmals die 

hydrothermale Korrosion von SiHfOC diskutiert. Auch wenn die Eigenschaften an 

monolithischem Material bestimmt werden, so ist in naher Zukunft eine Applikation als 

(Umwelt-)Schutzschicht geplant. Eine häufige Ursache für deren Versagen ist die Diskrepanz 

der Ausdehnungskoeffizienten von Beschichtung und Substrat, da es dann zur Rissbildung 

oder Ablösung einer Schicht kommen kann. Die Bestimmung des thermischen 

Ausdehnungskoeffizienten erfolgt daher ebenso im Rahmen dieser Arbeit. 
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2 Einleitung 
 

Zu Beginn erfolgt eine kurze Beschreibung über die historische Entwicklung der Polymer-

abgeleiteten Keramiken. Im Anschluss daran werden die wichtigsten Verfahren zur 

Herstellung der Polymere und deren Modifizierung angegeben. Die Mikrostrukturentwicklung 

der ternären Keramiken ausgehend von Polysilazanen und –siloxanen und deren 

Hochtemperaturverhalten wird ebenfalls thematisiert. 

 

2.1 Polymer-abgeleitete Keramiken 
 

 

Die Geschichte der Polymer-abgeleiteten Keramiken (PDC = Polymer-derived ceramic) 

beginnt in den 60er Jahren. AINGER und HERBERT haben P3N5 über eine molekulare 

Vorstufe (Polyphosphornitridchlorid) hergestellt. Die Synthese einfacher binärer 

Verbindungen wie Aluminium- oder Bornitrid gelang POPPER ebenfalls über einen 

polymeren Precursor [23]. Historischen Ursprungs ist auch die Umsetzung von 

Siliciumtetrachlorid zum entsprechenden Imid, was sich nach Pyrolyse zum Si3N4 zersetzt: 

 

                [  (  ) ]           
(2.1) 

 

Die Struktur des Imids als auch der Reaktionsmechanismus wurde von MUKHERJEE et al. 

im Detail beschrieben und die thermische Zersetzung zum Siliciumnitrid von GLEMSER et al. 

untersucht [24]. Zu Beginn der 50er Jahre wurde die Synthese von Polysilazanen (kurz: 

PSZ) über Chlorsilane von SCHUMB et al. beschrieben [25]. Noch heute ist die Darstellung 

von PSZ über die Ammonolyse von Chlorsilanen üblich. Die Herstellung von PSZ erfolgt 

damit analog zu der von Polysiloxanen, bei welchen eine Hydrolyse der Chlorsilane erfolgt  

[26-29]. Die PSZ erlauben die Durchführung eines CVD Verfahren zum Beispiel zur 

Herstellung von Siliciumnitrid. Auch die Darstellung von Siliciumnitrid in Form von Fasern 

war gelungen [30]. Ähnlich den Polysiloxanen können durch den Einsatz unterschiedlich 

hoch funktionalisierter Chlorsilane entweder einfache Dimere, lineare Ketten, Zyklen oder 

3D-Netzwerke aufgebaut werden. So wird zur Herstellung von SiC(N) aus der Gasphase 

vielfach das Hexamethyldisilazan (HMDS) eingesetzt, dass über die Ammonolyse von 

Chlortrimethylsilan gewonnen wird. Die Struktur und Stöchiometrie des PSZ kann durch die 

Verwendung unterschiedlicher Chlorsilane gezielt beeinflusst werden. Dieses wiederum kann 

zur Einstellung der elementaren Zusammensetzung des SiCN ausgenutzt werden. Die 

Synthese von Polysiloxanen ist in mannigfaltiger Weise möglich und wurde von ABE und 

CHOJNOWSKI bereits detailliert beschrieben [31, 32]. Zwei mögliche Routen sind entweder 
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die Polykondensation von linearen, --funktionalisierten Oligosilanen oder die Ring-

öffnungspolymerisation (ROP) cyclischer Silylether. Im ersten Fall erfolgt die Darstellung 

zum Beispiel über eine Na/K WURTZ-Kupplung von Dimethyldichlorsilan zum 

Dodecamethylcyclohexasilan. Über eine Vielzahl möglicher Chlorierungsreagenzien wie Cl2, 

PCl5 oder SnCl4 werden die cyclischen Silane dann geöffnet und entweder durch Hydrolyse 

oder katalytisch mittels Triethylamin zum linearen Polysiloxan umgesetzt. Eine andere 

Möglichkeit ist die (kationische) Ringöffnung cyclischer Silylether unter stark aciden 

Bedingungen bei Verwendung von Trifluorsulfonsäure. Im technischen Maßstab werden die 

Organylchlorsilane nach ROCHOW und MUELLER durch oxidative Addition von 

Methylchlorid an Silicium in Gegenwart von Kupfer gewonnen [33]. Die zuvor beschriebene 

Polykondensation über Silantriole erlaubt auch die Darstellung von Polysilsesquioxanen 

(RSiO1.5)n mit einer käfigartigen Netzwerkstruktur. Aufgrund dessen führt die Pyrolyse von 

Polysilsesquioxanen zu Siliciumoxycarbiden zu besonders hohen keramischen Ausbeuten. 

YAJIMA et al. verwendeten Polycarbosilane als Precursoren zur Darstellung von hochreinem 

Siliciumcarbid (Abbildung 2-1). Die Herstellung der keramischen Materialien über eine 

Polymer-Route erlaubt zum Beispiel die Darstellung von Fasern. 

 

 

Abbildung 2-1: YAJIMA-Prozess zur Darstellung von Siliciumcarbid. Im Gegensatz zur Festkörpersynthese 

erlaubt die Polymer-Route die Herstellung von Fasern [8]. 

 

Im Gegensatz zur traditionellen Festkörpersynthese gelingt außerdem die Darstellung 

amorpher, ternärer Verbindungen wie SiOC oder SiCN über eine polymere Vorstufe. In den 

70er Jahren haben VERBEEK et al. systematisch über Polysilazan abgeleitete, amorphe 

SiCN-Fasern hergestellt, die nach der Thermolyse in ein Si3N4 – SiC Komposit überführt 

worden sind. Abhängig vom chemischen Aufbau des Rückgrats der Polymere ist eine große 

Bandbreite an keramischen Materialien zugänglich. So kann zum Beispiel durch den Einsatz 

von Polytitanocarbosilanen Si-Ti-C hergestellt werden. Aber auch quaternäre Verbindungen 

wie SiAlOC oder SiBCN sind zugänglich. Insbesondere die Bor-modifizierten Polysilazane 

weisen nach ihrer Pyrolyse eine exzellente thermische und oxidative Beständigkeit auf. Die 

chemische Varietät der Polymere hat auch maßgeblich Einfluss auf die elementare 

Zusammensetzung und somit der Eigenschaften der entstehenden Keramik. Die Darstellung 

von SiOC und SiCN ist über eine Vielzahl von Polymeren zugänglich (Abbildung 2-2). Im 
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Gegensatz zum nicht-oxidischen SiCN wurde das SiOC zu Beginn nicht über eine polymere 

Vorstufe hergestellt. Die Bildung von metastabilem, ternärem SiOC wurde erstmals Ende der 

70er Jahre nach der Oxidation von SiC beobachtet, obwohl kein direktes 

Phasengleichgewicht zwischen SiO2 und SiC existiert. Die durch die Oxidation gebildete 

Schicht von SiO2 wurde im Detail von PAMPUCH et al. untersucht und für die hohe 

Oxidationsbeständigkeit des SiC verantwortlich gemacht. Insbesondere an der Grenzfläche 

zwischen Substrat und Oxidschicht konnte eine zusätzliche amorphe, ternäre 

Siliciumoxycarbid-Schicht beobachtet werden [34-36]. Die über Polycarbosilane abgeleiteten 

Nicalon SiC-Fasern zeigen herstellungsbedingt auch die Präsenz einer amorphen Schicht, 

bestehend aus Siliciumoxycarbid an den Grenzflächen zwischen den einzelnen SiC 

Kristalliten [37]. Weiterführende Arbeiten über die Synthese von Siliciumoxycarbiden mittels 

Sol-Gel Prozess erfolgten von PANTANO und BELOT und beschrieben die Möglichkeit zur 

gezielten Beeinflussung der Mikrostruktur des entstehenden SiOC über eine Modifizierung 

der molekularen Precursoren [38-42]. 

 

 

Abbildung 2-2: Die PDC-Route zur Darstellung von amorphem SiCN und SiOC. Der unterschiedliche Aufbau der 

einzelnen Polymere führt zu einer anderen Mikrostruktur. Die elementare Zusammensetzung kann vor allem 
durch die Seitenketten R beeinflusst werden [8]. 

 

Auch im Fall der Siliciumcarbonitride beeinflusst die Zusammensetzung des Precursors 

wesentlich dessen Mikrostrukturentwicklung. Wie von IWAMOTO et al. gezeigt, kann auch 

die Kristallisationstemperatur des Si3N4 auf 1500 °C erhöht werden, wenn das atomare 

Verhältnis C/Si etwa 0.53 bis 1.13 beträgt. Dies ist etwa 300 °C höher als in kohlenstoff-

freiem SiN [43]. Werden Polysilazane als Precursor zur Darstellung des SiCN verwendet, so 

besteht dieses Material bis etwa 1300 °C hauptsächlich aus gemischten Bindungen SiCxN4-x. 

Bei weiterer Erhöhung der Temperatur wird zunächst eine Phasenseparation initiiert und 
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anschließend kommt es zu einer carbothermischen Reaktion des segregierten Kohlenstoffs 

mit Si3N4 unter Bildung von Stickstoff und -SiC. Die Ausgasung des Stickstoffs führt zu 

einem deutlichen Massenverlust und erhöhter Porosität im Material. Wird unter diesen 

Bedingungen die Temperatur auf 1846 °C weiter erhöht, so kommt es zur direkten 

Zersetzung des Siliciumnitrids in die Elemente. Das freigewordene Silicium verdampft oder 

reagiert, falls vorhanden, mit freiem Kohlenstoff zum Siliciumcarbid. Werden 

Polysilylcarbodiimide als Precursor zur Herstellung von SiCN verwendet, so liegen im 

Material nach der Pyrolyse keine gemischten Bindungen vor, sondern ein Zwei-Phasen-

System, in dem freier Kohlenstoff in amorphem Siliciumnitrid dispergiert ist. Bei Erhöhung 

der Auslagerungstemperatur auf etwa 1500 °C wird durch eine carbothermische Reaktion 

zunächst amorphes Siliciumcarbid gebildet, welches dann kristallisiert [8, 43].  

 

2.1.1 Hochtemperatureigenschaften von Polymer-abgeleiteten Keramiken 
 

Die über eine Polymer-Route hergestellten ternären Siliciumoxycarbide und –carbonitride 

sind bis zu hohen Temperaturen röntgenamorph. So setzt zum Beispiel die Kristallisation von 

-SiC  und turbostratischem Kohlenstoff erst bei Temperaturen jenseits von 1400 °C ein [44]. 

Somit weisen PDCs hinsichtlich ihrer Struktur Parallelen zu Gläsern auf, die ebenso ein 

amorphes Netzwerk ohne Fernordnung ausbilden. Im Gegensatz dazu kristallisiert amorphes 

Silica jedoch bereits bei Temperaturen um 1000 °C unter Bildung von Cristobalit. Generell ist 

anerkannt, dass durch den Einbau von carbidischem Kohlenstoff die Kristallisationsresistenz 

deutlich erhöht wird. Bei einem glasartigen Zustand handelt es sich um einen metastabilen 

Zustand, der in den beständigen (energieärmeren) kristallinen Zustand überzugehen 

versucht, weshalb Gläser bei Erwärmen („Tempern“) unterhalb ihres Erweichungspunktes 

kristallisieren („entglasen“) [33]. Im Fall der ternären Keramik SiOC wurden viele Studien 

durchgeführt, um deren thermodynamische Stabilität mit denen der kristallinen, binären 

Phasen und freiem Kohlenstoff zu untersuchen [45, 46]. Kalorimetrische Messungen zur 

Bestimmung der Lösungswärme in geschmolzenem Oxid zeigen (Tabelle 2-1), dass die 

Keramiken eine negative Bildungsenthalpie (ca. −50 kJ mol-1) hinsichtlich der kristallinen 

Komponenten besitzen [47]. Die hohe Kristallisationsbeständigkeit des Siliciumoxycarbids ist 

hiermit nicht allein auf einen kinetischen Effekt zurückzuführen, sondern auch auf die 

thermodynamische Stabilität der Matrix. WAGSTAFF et al. bestimmte die 

Aktivierungsenergie der intrinsischen Kristallisation von amorphem Silica zu etwa 

134 kcal × mol-1 [48]. Im Gegensatz dazu ist für das Polysilylcarbodiimid-abgeleitete SiCN 

die Enthalpie bezogen auf die kristallinen Phasen SiC, Si3N4 und C im Rahmen des Fehlers 

nahezu null. 
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Tabelle 2-1: Standardbildungsenthalpie aus den Elementen bzw. aus den kristallinen, binären Verbindungen und 

Kohlenstoff (SiO2 und SiC für SiOC; Si3N4 und SiC für SiCN) für eine SiCN und zwei SiOC Keramiken, jeweils 
pyrolysiert bei 1100 °C in inerter Atmosphäre [47]. 

 
Zusammensetzung 

[mol-%] 

Hf aus den 
Elementen bei 25 °C 

[kJmol
-1

] 

H aus den binären Verbindungen 
und Kohlenstoff bei 25 °C 

[kJmol
-1

] 

Si1O1.1C0.73 

SiO2 SiC C 

−242 ± 3.6 −53.9 ± 3.6 

43.10 34.98 21.92 

Si1O0.72C2.10 

SiO2 SiC C 

−149.9 ± 4.4 −51.9 ± 4.4 

14.73 25.97 59.30 

Si1C2.80N1.20 

Si3N4 SiC C 

−50 ± 6.4 −2.8 ± 6.4 

14.30 4.80 80.90 

  

Dieses impliziert zunächst eine geringere Kristallisationsstabilität des SiCN relativ zu der des 

SiOC. Allerdings führt auch in diesem Fall die kinetische Stabilität (einer hohen 

Aktivierungsenergie entsprechend) zu einer geringen Tendenz der Auskristallisierung der 

beteiligten Phasen. Die hohe Kristallisationsresistenz und thermische Stabilität der Polymer-

abgeleiteten Keramiken macht deren Einsatz als thermisch belastbare Bauteile oder 

Schutzbeschichtungen möglich. Ein entscheidender Faktor stellt dann unter anderen die 

Kriechbeständigkeit des Materials dar. Das Kriechverhalten von Polymer-abgeleiteten 

Keramiken ist bis heute dennoch nur im Ansatz untersucht. Durch die Entwicklung von 

Pyrolysegasen in Kombination mit der hohen Schrumpfung des Materials während der 

Keramisierung, ist eine Herstellung dichter und defektfreier Keramiken schwierig. Abhilfe 

können die Verwendung von aktiven wie passiven Füllern [49-51] als auch die Verwendung 

druckassistierter Techniken schaffen. Die Porosität beeinflusst maßgeblich das 

Kriechverhalten des Materials, da es durch die Aufgabe der Belastung zunächst zu einer 

Verdichtung unter gleichzeitiger Verformung desselben kommt. RAJ entwickelte ein 

mathematisches Modell, das eine separate Beschreibung der Dehnung erlaubt, die zum 

einen auf eine Verdichtung oder das eigentliche Kriechen zurückzuführen ist [52]. AN et al. 

untersuchten bereits Ende der 90er Jahre die Kriechbeständigkeit des SiCN bis zu 1280 °C 

[53]. Polykristallines Siliciumnitrid enthält durch die Verwendung oxidischer Sinteradditive an 

den Korngrenzen eine amorphe Glasphase, die im Allgemeinen die mechanischen 

Eigenschaften wie Härte oder Kriechbeständigkeit negativ beeinflusst. Im Gegensatz dazu 

lassen sich Siliciumcarbonitride durch eine polymere Vorstufe nahezu frei von Sauerstoff 

herstellen. Die gemessenen Kriechraten waren deutlich geringer als die für das als Referenz 

herangezogene amorphe Silica, aber höher als für kristallines Siliciumnitrid, was durch den 

anderen Kriechmechanismus bedingt ist. Das vermessene SiCN wurde nach der 
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Formgebung drucklos pyrolysiert, wodurch eine Restporosität nicht ausgeschlossen werden 

konnte. Um den Einfluss der Porosität auf die Kriechraten zu verringern, wurden diese erst 

nach der maximal erreichbaren Verdichtung von 2.3 g cm-1 zur Bestimmung weiterer 

Parameter wie der Viskosität herangezogen. RIEDEL et al. haben das Kriechverhalten von 

SiBCN untersucht, wobei sich eine signifikante Verbesserung der Kriechbeständigkeit 

gegenüber dem nicht modifizierten SiCN zeigte [54]. In Abbildung 2-3 ist die aus den Daten 

berechnete Viskosität in Abhängigkeit der Temperatur für verschiedene Materialien gezeigt 

und verdeutlicht die hohe Performance dieser Materialien. Ein ähnliches Kriechverhalten 

wurde analog für das SiOC detektiert [55]. Weiterhin ist bekannt, dass durch die Präsenz von 

freiem Kohlenstoff die Kriechbeständigkeit gegenüber stöchiometrisch aufgebautem SiOC 

noch einmal erhöht wird [56]. 

 

 

Abbildung 2-3: Viskosität und Kriechraten für Si(B)CN und Referenzmaterialien in Abhängigkeit von der 

Temperatur [54]. 

 

 

Die Darstellung dichter ternärer Keramiken durch druckassistierte Techniken [57] bedarf der 

Kenntnis der Glasübergangstemperatur. Oberhalb dieser Temperatur kann eine Verdichtung 

durch viskoses Fließen erfolgen. Eine Methode zu dessen Bestimmung kann durch die 

Bestimmung des E-Moduls erfolgen. In Abbildung 2-4 ist das E-Modul in Abhängigkeit von 

der Temperatur gezeigt. Die Entwicklung des E-Moduls von SiOC und amorphem Silica 

verläuft sehr ähnlich. In beiden Fällen ist ein monotoner Anstieg festzustellen, der bis etwa 

1100 °C nur leicht erfolgt. Bei weiterer Erhöhung der Temperatur steigt das E-Modul jedoch 

deutlich an, was ROUXEL et al. mit dem Erreichen der Glasübergangstemperatur 

erklären [58]. Der monotone Anstieg des Elastizitätsmoduls in Abhängigkeit der Temperatur 
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von amorphem Silica ist bis heute ohne Erklärung und wurde bereits von McSKIMIN 

beobachtet [59]. Da Siliciumoxycarbide dasselbe Verhalten zeigen, kann die Theorie von 

DIENES widerlegt werden, dass der Anstieg des E-Moduls auf den niedrigen thermischen 

Ausdehnungskoeffizienten zurückzuführen ist [60]. 

 

 

Abbildung 2-4: Temperaturabhängigkeit des E-Moduls für Siliciumoxynitride und –nitrid. Zusätzlich sind die 

E-Modul-Werte für SiOC und amorphes Silica gezeigt [61]. 

 

Neben der Kriechbeständigkeit ist aber auch die thermische Ausdehnung von PDCs von 

elementarer Bedeutung. Durch ihr hohes Potential bezüglich Korrosions- oder 

Oxidationsbeständigkeit ist eine Verwendung als Umweltschutzschicht naheliegend. Eine 

wesentliche Voraussetzung für einen solchen Einsatz ist die Übereinstimmung des 

thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Substrat und keramischer Schicht. Andernfalls 

kann es aufgrund entstehender Spannungen zur Ablösung oder zu Rissen in der Schicht 

kommen. ROUXEL et al. untersuchten bereits die thermische Ausdehnung für 

stöchiometrisches SiOC ohne freien Kohlenstoff [58] und bestimmten mittels Dilatometrie 

den thermischen Ausdehnungskoeffizienten zu 3.12 × 10-6 K-1 bis zu 800 °C. Bei Erhöhung 

der Temperatur wird hingegen eine Längenkontraktion festgestellt, die auf eine weitere 

Verdichtung des pyrolysierten SiOC zurückzuführen ist.  
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2.2 Nanokompositmaterialien 
 

Generell wird unter dem Begriff „Nanokomposit“ ein Material verstanden, in welchem 

zumindest eine beteiligte Phase in ihren Dimensionen eine Größe von 100 nm nicht 

überschreitet [62]. In Analogie zu den Mikrokompositen werden diese je nach Beschaffenheit 

der Matrix in drei unterschiedliche Kategorien eingeteilt [63]: 

 

i. Keramische Nanokomposite (CMNC: „Ceramic Matrix Nanocomposites“) 

ii. Metallische Nanokomposite (MMNC: „Metal Matrix Nanocomposites“) 

iii. Polymere Nanokomposite (PMNC: „Polymer Matrix Nanocomposites“) 

 

Die ersten keramischen Nanokomposite wurden bereits in den 70er Jahren zur gezielten 

Variation des piezoelektrischen Effekts hergestellt [64]. Wie NAN et al. zeigen, hat die 

Partikelgröße und deren Anordnung bei elektrokeramischen Kompositen einen starken 

Einfluss auf die Domänenkonfiguration [65]. So kann eine ferromagnetische Komponente 

letztlich allein durch die Reduktion der Partikelgröße zu einem paramagnetischen Verhalten 

gelangen [66]. KAMIGAITO berichtete, dass sich die physikalischen Eigenschaften von 

Partikeln ändern, sobald diese eine kritische Größe unterschreiten (siehe Tabelle 2-2) [67].  

 

Tabelle 2-2: Kritische Partikelgröße nach KAMIGAITO, bei welcher signifikante Änderungen der Eigenschaften 

von Nanokompositen zu detektieren war. 

Eigenschaften Kritische Partikelgröße / nm 

Katalytische Aktivität < 5 

Magnetische Hysteresekurve (hart / weich) < 20 

Brechungsindex < 50 

Festigkeit / Härte / Plastizität < 100 

 

Die Darstellung keramischer Nanokomposite spielt eine zentrale Rolle zur Verbesserung der 

mechanischen Eigenschaften keramischer Werkstoffe. Deren hohe chemische und 

thermische Stabilität als auch deren gute Abriebsbeständigkeit stehen einer hohen 

Sprödigkeit gegenüber. Die Bruchzähigkeit von Keramiken kann durch die Einbringung von 

Energie aufnehmenden Nanopartikeln wie Whiskern oder Fasern verbessert werden. Dabei 

kommt es zu den klassischen Verstärkungsmechanismen wie Rissüberbrückung 

oder -ablenkung, die das kritische Risswachstum unterbinden. Dieser Effekt wird 

eindrucksvoll bei Al2O3 / ZrO2 keramischen Nanokompositen bestätigt, wo eine Zunahme der 

Bruchzähigkeit auf bis zu 10 MPam1/2 festgestellt worden ist (zum Vergleich, nicht 
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modifiziertes Al2O3 weist eine Bruchzähigkeit von 3  bis 5 MPam1/2 auf) [68]. In Al2O3 / SiC 

wird die Festigkeit von 400 MPa (für nicht modifiziertes Aluminiumoxid) auf einen Wert bis zu 

646 MPa erhöht. Das nanopartikuläre Siliciumcarbid ist hierbei in den Korngrenzen 

dispergiert [69]. Der Effekt ist allerdings nur bei Nanokompositen in dieser Deutlichkeit zu 

beobachten. Sobald die Partikelgröße der additiven Phasen einen kritischen Wert 

überschreitet, fällt die Festigkeit wieder deutlich ab. In Tabelle 2-3 sind die Werte 

gegenübergestellt. 

 

Tabelle 2-3: Eigenschaften von Al2O3/SC Mikro- und Nanokompositen nach [63, 70-74] 

 Al2O3 
Al2O3 / SiC 

Mikrokomposit 

Al2O3 / SiC 

Nanokomposit 

Vickers-Härte [GPa] ≈ 19 - 22 

E-Modul [GPa] 345 - 383 

Festigkeit [MPa] 400 106 – 283 549 – 646 

Bruchzähigkeit [MPam1/2] 3 – 5 2.4 – 6.0 4.6 – 5.5 

 

 

Ein weiteres, wohl klassisches Beispiel sind superharte Materialien, die eine Vickershärte 

von mehr als 40 GPa erreichen. Neben den Materialien mit intrinsischer Härte, bei denen die 

Art und der Charakter der interatomaren Bindungen eine Rolle spielen, sind es die 

Materialen mit extrinsischer Härte, bei denen die Mikrostruktur der entscheidende Faktor 

darstellt [75]. Wie von VEPREK beschrieben, handelt es sich hierbei in der Regel um 

Heterostrukturen („Superstrukturen“) oder einem Nanokomposit [76-78]. Weiterhin können 

Nanokomposite, wie CHOI et al. belegen, durch Verstärkungsmechanismen eine deutlich 

erhöhte Bruchfestigkeit aufweisen [79]. Weitere Eigenschaften können außerdem ihre hohe 

Kriechbeständigkeit oder Superplastizität sein [66]. CAIN et al. [80] berichten, dass BaTiO3 

als Sinteradditiv für Magnesiumoxid verwendet werden kann und somit ein keramisches 

Nanokomposit mit ferro- bzw. piezoelektrischen Eigenschaften erhalten werden kann. Die 

Zugabe von nanopartikulärem BaTiO3 bewirkt zudem ein Supprimieren des Kornwachstums 

und führt zur Verbesserung der Bruchfestigkeit. Bei Erreichen einer kritischen Konzentration 

tritt eine Segregation der Nanopartikel an den Korngrenzen und den Magnesiumoxid-

Kristallen auf. Dieses wiederum führt zu einer Veränderung des Bruchmodus [81]. 
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Mit Beginn der gezielten Darstellung von Nanokompositen hat NIIHARA begonnen, diese in 

bestimmte Kategorien einzuteilen und zu klassifizieren [82]. Demnach können keramische 

Nanokomposite in vier Kategorien eingeteilt werden (Abbildung 2-5): inter-granular (a), 

intra-granular (b), eine Kombination aus inter- und intra-granular (c) sowie ein nano-nano-

Komposit (d). Die Modellvorstellung von NIIHARA beschränkt sich auf kristallisierte 

Komposite, bei welchem sich die nanopartikuläre Phase zwischen den Korngrenzen und / 

oder in der kristallinen Matrix befindet. Ein deutlich allgemeineres Modell wurde von 

NEWNHAM aufgestellt [64]. 

 

 

Abbildung 2-5: Klassifizierung keramischer Nanokomposite nach NIIHARA [82]: inter-granular (a), intra-granular 

(b), inter- und intra-granular Hybrid (c) und nano-nano-Komposit (d). 

 

Ihm zufolge nimmt in einem multinären Festkörper die Konnektivität der einzelnen Phasen 

eine Schlüsselposition ein. So kann durch eine spezifische Anordnung der Phasen ein 

anisotropes Verhalten impliziert werden (wie zum Beispiel hinsichtlich der thermischen oder 

elektrischen Leitfähigkeit in Faserverbundwerkstoffen). Die Konnektivität der einzelnen 

Phasen untereinander kann von nullter, erster, zweiter oder dritter Dimension sein. Liegt die 

Phase in nullter Ordnung vor, so handelt es sich hierbei um Nanopartikel oder Cluster mit 

einem Durchmesser ≤ 100 nm. Bei einer eindimensionalen Phase handelt es sich um 

Nanofasern bzw. –röhrchen oder Whiskern, deren Länge ebenfalls unter 100 nm liegt. Bei 

einer Komponente in zweiter Dimension handelt es sich um Schichten oder anderen 

Grenzflächen. Im dreidimensionalen bildet die Phase ein eigenständiges Netzwerk aus, 

wobei das Strukturelement eine Größe von 100 nm nicht überschreitet [83].  Wie in 

Abbildung 2-6 graphisch dargestellt ist, existieren in einem binären Komposit nun zehn 

Möglichkeiten der Anordnung: 0-0, 1-0, 2-0, 3-0, 1-1, 2-1, 3-1, 2-2, 3-2 und 3-3. Die 
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Anordnung erfolgt hierbei zur Vereinfachung in einem kubischen System. Eine 2-2 

Anordnung bedeutet zum Beispiel, dass sich die einzelnen Phasen in Schichten alternierend 

überlagern. Die Angaben ermöglichen aber keine Aussagen bezüglich der relativen 

Orientierung einzelner Phasen zueinander. So können in einer 2-1 Anordnung die 

ausgebildeten Fasern entweder senkrecht oder parallel zu einer aus der zweiten Phase 

aufgebauten Schichtstruktur verlaufen. 

 

 

Abbildung 2-6: Graphische Darstellung der Möglichkeiten zur Anordnung einzelner Phasen in einem binären 

System nach NEWNHAM [64]. 

 

Neben der chemischen Gasphasenabscheidung stellt zum Beispiel die Polymer-Route eine 

Möglichkeit dar, um keramische Nanokomposite herzustellen. Seit Beginn der neunziger 

Jahre wurden zahlreiche Studien der Synthese von keramischen Metalloxid-Nanokompositen 

auf Basis des Siliciumoxycarbids veröffentlicht. Insbesondere wurden Hybridmaterialien 

durch Polysiloxane und Polysilsesquioxane, modifiziert mit metallorganischen Precursoren, 

hergestellt und durch Pyrolyse in SiOC/MO2 keramische Nanokomposite überführt (M = B 

[59, 60], Al [84], V [85], Nb [86], Ta [87], Ti [88, 89] und Zr [14, 90]). Auch keramische 

Nanokomposite mit SiCN als Matrix wie SiBCN [91], SiAlCN(O) [92, 93] oder SiZrCN(O) [15] 

sind bereits hergestellt worden. Durch die Insertion weiterer Elemente kann das 

Eigenschaftsprofil Polymer-abgeleiteter Keramiken gezielt beeinflusst werden. So zeigen 

RIEDEL et al. durch die Dispersion von nano-Aluminium als aktiven Füllstoff in 

Siliciumoxycarbiden, dass die Bildung von Mullit-SiC keramischen Nanokompositen möglich 

ist [94]. Das nano-SiC und der vorhandene freie Kohlenstoff verhindert ein weiteres 

Kornwachstum von Mullit, dessen Kristallitgröße in der amorphen Matrix zwischen 

60 nm bis 160 nm beträgt. Dieses keramische Nanokomposit wird als besonders korrosions-

beständig angesehen, wenngleich eine Studie diesbezüglich noch aussteht. Eine andere 

Anwendung besteht in der Verwendung von SiMOC als Sinteradditiv für Siliciumnitrid. 
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PLACHKY et al. haben amorphes SiAlOC verwendet, welches nach dem Sinterprozess O-

Sialon bildet [95]. LOJANOVÁ et al. haben Si3N4/SiC Nanokomposite hergestellt und 

verschiedene Seltenerdmetalloxide (REO) als Sinteradditiv verwendet [96]. Dabei hat die 

Lokalisation des SiC einen entscheidenden Einfluss auf die Kriechbeständigkeit des 

Materials, welche wiederum durch die Viskosität der Glasphase bestimmt wird [96]. So 

nimmt die Viskosität der Flüssigphase ab, sobald der Ionenradius des RE3+ zunimmt, was 

zur intragranularen Bildung von SiC führt. Andernfalls kommt es zur Kristallisation zwischen 

den Korngrenzen. Die Kriechbeständigkeit, Härte und Bruchzähigkeit des Siliciumnitrids war 

bei Verwendung Lutetium-basierter Sinteradditive am höchsten. Die Insertion von 

Seltenerdmetallen wie Lutetium oder Gadolinium in Siliciumoxycarbiden führt bereits bei 

niedrigen Temperaturen ab 1100 °C zur Bildung des entsprechenden Silicats. Wird dieses 

Material als Sinteradditiv verwendet, so kristallisiert die Glasphase durch den Sinterprozess 

aus, was zu einer Verbesserung der mechanischen Eigenschaften führt. 
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3 Experimenteller Teil 

 

Sämtliche Synthesen mit Hafniumalkoxid wurden unter Schutzgas durchgeführt. Das 

Arbeiten unter Schutzgasatmosphäre wurde mittels Schlenktechnik sichergestellt. Wegen 

der leichten Hydrolyse des Metallprecursors wurden ausschließlich wasserfreie 

Lösungsmittel eingesetzt und die verwendeten Glasgeräte vor Verwendung getrocknet und 

anschließend sekuriert. Die Chemikalien wurden wie vom Hersteller bezogen verwendet. 

 

3.1 Liste verwendeter Chemikalien 
 

Polysilsesquioxan BELSIL MK Polymer (Wacker Chemie AG, München) 

Polysilazan HTT 1800 (KION Specialty Polymers, Clariant, Wiesbaden) 

2,4,6-Trimethyl-2,4,6-trivinylcyclotrisilazan (ABCR, Karlsruhe) 

Hafnium-n-butoxid (Sigma-Aldrich, Steinheim) 

Azo-bis-(isobutyronitril) (Sigma-Aldrich, Steinheim) 

2-Propanol, wasserfrei (Sigma-Aldrich, Steinheim) 

Kaliumbromid (Sigma-Aldrich, Steinheim) 

Benzol-d6 (Sigma-Aldrich, Steinheim) 

Trockeneis (LINDE, München) 

 

3.2 Syntheseansätze 
 

Zunächst wird die chemische Modifizierung der verwendeten Polymere und deren weitere 

Aufarbeitung zum SiOC /HfO2 und Si(O)CN / HfO2 beschrieben. Im Anschluss wird die 

Umsetzung monomerer Precursoren mit Hafnium-n-butoxid beschrieben. 

 

3.2.1 Modifizierung des Wacker Belsil MK Polymer mit Hafnium-n-butoxid 
 

Das Polysiloxan (Fa. Wacker) wurde in einem 500 mL Dreihalskolben vorgelegt und in 

200 mL wasserfreiem 2-Propanol (Sigma-Aldrich) unter Rühren innerhalb von 30 Min gelöst. 

Der Hf-Precursor (Sigma-Aldrich) wurde im Tropftrichter vorgelegt und mit 2-Propanol 

verdünnt. Im Anschluss wurde die Polymer-Lösung im Trockeneisbad auf −78 °C herunter 

gekühlt. Das verdünnte Hafniumalkoxid wurde anschließend langsam unter stetigem Rühren 

hinzu getropft und die Temperatur der Lösung durch stetige Zugabe an Trockeneis konstant 

gehalten. Nach Abschluss der Reaktion wurde die Lösung langsam durch Entfernen des 

Kältebades auf Raumtemperatur aufgeheizt, so dass die Präzipitation des Hf-modifizierten 

Polymers einsetzt. Das Lösungsmittel wurde dann mittels Rotationsverdampfer entfernt und 

das erhaltene Pulver im Feinvakuum für 12 h im Kolben getrocknet. Im Anschluss daran 



DISSERTATION 
KAPITEL 3. Experimenteller Teil 

17 

 

 

wurde das Polymer grob gemahlen und in einen Exsikkator überführt. Die vollständige 

Trocknung erfolgte dann über Kieselgel im Vakuum für weitere 24 h. 

 

3.2.2 Modifizierung des Polysilazans HTT 1800 mit Hafnium-n-butoxid 
 

Zur Synthese des Siliciumcarbonitrids wurde das Polysilazan HTT 1800 (KION Specialty 

Polymers, CLARIANT) verwendet. Zum Einbringen des HfO2 wurde dem Precursor unter 

Argon in der Handschuhbox Hafnium-n-butoxid untergemischt und für 1 h gerührt. Der Anteil 

des Hafnium-n-butoxids variierte zwischen 10 Vol.-% und 30 Vol.-%. Das Reaktionsgefäß 

wurde mitsamt der homogenen, klaren Lösung in ein Schlenkrohr überführt. Anschließend 

wurde die Vernetzung thermisch in einem Vertikalofen der Firma Reetz vorgenommen. Die 

Endtemperatur betrug 250°C und wurde für 3 h gehalten (Heizrate: 50°Ch-1). 

 

3.2.3 Modifizierung des Cyclotrisilazans mit Hafnium-n-butoxid 
 

Zum Vergleich mit dem Polysilazan KION HTT 1800 wurde auch ein vernetzbares Monomer 

herangezogen. Das Vorgehen und die Bedingungen bei der Pyrolyse und Auslagerung 

entsprechen dem des Polysilazans. Allerdings ist bedingt durch die monomere Struktur des 

Precursors ein anderes Vorgehen bei dessen Modifikation notwendig. Das 2,4,6-Trimethyl-

2,4,6-trivinylcyclotrisilazan wurde mit Hafnium-n-butoxid im molaren Verhältnis 3 : 1 

vorgelegt und anschließend für 2 h bei Raumtemperatur gerührt. Zur Verbesserung der 

keramischen Ausbeute wurden 3 Gew.-% Azo-bis-(isobutyronitril) (kurz: AIBN) bezogen auf 

das Silazan als Vernetzungskatalysator hinzugegeben. Die Lösung wurde im Anschluss 

daran für weitere 12 h bei Raumtemperatur gerührt. Die klare, gelbliche Lösung wurde 

anschließend im Vertikalofen (Fa. Reetz) mit 50 °C h-1 auf 150 °C aufgeheizt und die 

Temperatur für 3 h gehalten. Nach diesem Schritt wurde mit derselben Heizrate auf die 

Endtemperatur von 250 °C erhitzt und diese für weitere 3 h gehalten (siehe Abbildung 3-1). 

Der gelbfarbene Feststoff wurde anschließend wie das HTT 1800 pyrolysiert und 

ausgelagert. 

 

 

Abbildung 3-1: Temperaturprogramm zur Vernetzung des (Hf-modifizierten) HTT 1800 und Cyclotrisilazan. 
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3.3 Processing von Hf-modifizierten Polysiloxanen und Polysilazanen 

 

Das weitere Processing beinhaltet die weitere Aufarbeitung der erhaltenen Pulver. Dieses 

schließt sowohl die Formgebung als auch die Pyrolyse mit ein. Auch die Auslagerung der 

keramischen Materialien wird beschrieben. 

 

3.3.1 Aufbereitung und Pyrolyse von (Hf-modifiziertem) Polysiloxan 
 

Das getrocknete Hf-modifizierte Polymer wurde in einer Planetenkugelmühle mit 150 RPM 

für mindestens 3 h gemahlen. Das Pulver wurde anschließend gesiebt, die Maschenweite 

betrug 63 m. Für die Formgebung des Polymers in einer Matrize mit 1 cm im Durchmesser, 

wurde dieses für 30 Min bei 180 °C mit 10 kN (= 117 MPa) gepresst. Bei Verwendung der 

größeren 3 cm × 4 cm Matrize wurden die besten Ergebnisse erzielt, wenn die Temperatur 

250 °C beträgt. Gepresst wurde in diesem Fall zu Beginn mit einem Druck von 58.5 MPa und 

bei Erreichen der Zieltemperatur mit einem Druck von 468 MPa. Die so erhaltenen 

Grünkörper wurden in einem Rohrofen bei 1100 °C und 1300 °C pyrolysiert. Das 

Temperaturprogramm (siehe Abbildung 3-2) wurde dabei wie folgt gewählt: zu Beginn wird 

der Ofen auf 300 °C mit einer Rate von 100 °Ch-1 aufgeheizt. Anschließend wird die Rate 

direkt ohne Haltezeit auf 50 °Ch-1 verringert bis der Ofen die Endtemperatur von 1100 °C 

oder 1300 °C erreicht hat. Die Temperatur wurde dann für 3 h konstant gehalten, bevor mit 

100 °Ch-1 kontrolliert auf 600 °C abgekühlt wurde.  

 

 

Abbildung 3-2: Das für die Pyrolyse von (modifizierten) Polysiloxanen und -silazanen gewählte Temperatur-

programm. 
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Danach wurde ohne weitere Kontrolle direkt auf Raumtemperatur abgekühlt. Die Grünkörper 

wurden direkt auf einer Graphitauflage zur Vermeidung von Reibung während des 

Schrumpfens  pyrolysiert. Als Referenzmaterial wurde reines Wacker Belsil MK-Polymer 

unter denselben Bedingungen aufgearbeitet und pyrolysiert. 

 

3.3.2 Aufbereitung und Pyrolyse von (Hf-modifiziertem) Polysilazan 
 

Der leicht gelblich gefärbte, teils glasartige Feststoff wurde dann für mindestens 2 h bei 

200 RPM gemahlen und das anschließend erhaltene, feine Pulver über eine Maschenweite 

von 63 m gesiebt. Das so verarbeitete Polymer wurde dann in einer 3 cm × 4 cm Matrize 

bei 41.7 MPa (= 50 kN) warmgepresst. Die Endtemperatur betrug 200°C und wird für 1 h 

gehalten. Die erhaltenen, teilweise transparenten Grünkörper wurden dann bei 1100°C bzw. 

1300°C pyrolysiert. Das Temperaturprogramm (siehe Abbildung 3-2) wurde dabei wie folgt 

gewählt: zu Beginn wurde der Ofen auf 300 °C mit einer Rate von 100 °Ch-1 aufgeheizt. 

Anschließend wurde die Rate direkt ohne Haltezeit auf 50 °Ch-1 verringert bis der Ofen die 

Endtemperatur von 1100 °C oder 1300 °C erreicht hat. Die Temperatur wurde dann für 3 h 

konstant gehalten, bevor mit 100 °Ch-1 kontrolliert auf 600 °C abgekühlt wurde. Danach 

wurde ohne weitere Kontrolle direkt auf Raumtemperatur abgekühlt. Die Pyrolyse des 

Grünkörpers erfolgte bis 1100 °C unter Argon direkt im Quarz-Schiffchen im Schlenkrohr, um 

eine Sauerstoffkontamination auszuschließen. Bei höheren Temperaturen bis 1300 °C 

wurden die Grünkörper direkt auf einer Graphitauflage zur Vermeidung des direkten Kontakts 

mit Aluminiumoxid pyrolysiert. Da Korund eine hohe Sauerstoffdiffusion aufweist, kann 

dieses bei nicht-oxidischen Keramiken zu einer Sauerstoffkontamination führen. Zusätzlich 

unterbindet der Graphit aufgrund seines Schichtaufbaus das Auftreten von Reibung während 

des Schrumpfens  und zu dichteren Keramiken. Als Referenzmaterial wurde reines KION 

HTT 1800 unter denselben Bedingungen aufgearbeitet und pyrolysiert. 

 

3.3.3 Auslagerung von SiOC und SiHfOC 
 

Die Keramiken wurden zur Untersuchung der Mikrostrukturentwicklung und des 

Kristallisationsverhaltens bei hohen Temperaturen in einem Graphit-Tiegel drucklos 

ausgelagert. Diese wurde an einem Astro-Ofen der Firma Thermal Technology Inc. 

durchgeführt. Die Endtemperatur von 1400 °C bzw. 1600 °C wurde 5 h gehalten. Ab 400 °C 

wurde Argon in das evakuierte System eingeleitet. Bis 1100 °C betrug die Heizrate 

600 °Ch-1, danach bis zur finalen Temperatur 300 °Ch-1. Nach Beenden der Haltezeit wurde 

mit einer Rate von 600 °Ch-1 auf Raumtemperatur abgekühlt (siehe Abbildung 3-3). 
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Abbildung 3-3: Das für die Auslagerung von (modifizierten) Polysiloxanen und -silazanen gewählte Temperatur-

programm. 

  

3.3.4 Auslagerung von SiCN und SiCN / HfO2 
 

Analog zum oxidischen System wurden die Keramiken zur Untersuchung ihrer Mikrostruktur-

entwicklung und des Kristallisationsverhaltens bei hohen Temperaturen in einem Graphit-

Tiegel drucklos ausgelagert. Diese wurde an einem Astro-Ofen der Firma Thermal 

Technology Inc. durchgeführt. Die Endtemperatur von 1400 °C bzw. 1600 °C wurde 5 h 

gehalten. Ab 400 °C wurde Argon in das evakuierte System eingeleitet. Bis 1100 °C betrug 

die Heizrate 600 °Ch-1, danach bis zur finalen Temperatur 300 °Ch-1. Nach Beenden der 

Haltezeit wird mit einer Rate von 600 °Ch-1 auf Raumtemperatur abgekühlt. 

 

3.3.5 Heißpressen von SiOC und SiHfOC 
 

Neben der drucklosen Auslagerung der Keramiken, wurde auch eine druckassistierte 

Herstellung an der Heißpresse vom Typ HPW 150/200-2200-100-LA der Firma KCE 

durchgeführt. Das Temperaturprogramm während der Auslagerung ist in Tabelle 3-1 

wiedergegeben: 

 

Tabelle 3-1: Temperaturprogramm während des Heißpressens von Siliciumoxycarbid und SiHfOC. 

Starttemperatur Zieltemperatur Rate / °C min
-1

 Haltezeit / min 

25 °C 1100 °C 20 0 

1100 °C 1400 °C 15 30 

1400 °C 1600 °C 10 30 

1600 °C 1100 °C 15 0 

1100 °C 25 °C 20 0 
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Aufgrund des zu hohen Massenverlusts in Kombination mit den Ausgasungen ist es nicht 

möglich, die vernetzten Polymere direkt heißzupressen. Das (Hf-modifizierte) Polymer wird 

im Rohrofen für 2 h bei 900 °C pyrolysiert. Das keramische Pulver wird anschließend für 

mindestens 6 h in der Planetenkugelmühle bei 180 RPM fein gemahlen. Anschließend 

werden die Pulver in die Graphit-Matrize gegeben, deren Innenseite zuvor mit Graphit-Folie 

ausgekleidet wurde. Für die Matrize mit 1 cm im Durchmesser wurden 0.35 g, für Presslinge 

mit 2 cm im Durchmesser 1.2 g eingewogen. Das Pulver wurde dann mit 30 MPa (2 cm) 

bzw. 50 MPa (1 cm) belastet. Vor Beginn wurde die Probenkammer mehrmals auf 4 mbar bis 

6 mbar evakuiert und mit Argon 5.0 (Reinheit = 99.999 %) geflutet. Während des 

Heißpressens betrug der Argondruck 0.1 MPa. Zur Vermeidung von Rissen erfolgte die 

Druckentlastung bei 700 °C. Zur Entfernung des Graphits wurden die Presslinge 

anschließend mit 800er Schleifpapier geschliffen. 

 

3.4 Analytische Methoden zur Charakterisierung 
 

Neben der spektroskopischen Charakterisierung der Hafnium-modifizierten Materialien 

wurde unter anderem auch auf die Elektronenmikroskopie zurückgegriffen. Weitere zur 

Charakterisierung verwendete analytische Methoden sind in diesem Abschnitt ebenfalls 

aufgeführt. 

 

3.4.1 Röntgendiffraktometrie 
 

Die Röntgendiffraktogramme wurden entweder in Transmission am Stadi P der Firma STOE 

oder in Reflexion am D8 ADVANCE der Firma Bruker AXS gemessen. Für die 

Transmissionsmessungen wurden die keramischen Proben fein gemörsert und zwischen 

zwei Polyacetat-Folien in einem Probenträger fixiert. Bei kristallinen Materialien wurde der 

Probenhalter mittels einer Mikrometerschraube zentriert, um die instrumentelle Verbreiterung 

zu minimieren. Das Röntgendiffraktometer wurde entweder mit Cu-K1 oder Mo-K Strahlung 

verwendet. Zum Einsatz kamen ein (111)-Germanium-Einkristall zur Monochromatisierung 

und ein linearer PSD-Detektor. Am Bruker D8 ADVANCE wurden die keramischen 

Bulkproben in Reflexion in Bragg-Brentano-Geometrie mit Cu-K1 Strahlung vermessen. 

 

3.4.2 Infrarotspektroskopie 
 

Sowohl das (Hf-modifizierte) Polymer als auch die keramischen Nanokomposite wurden 

mittels Infrarotspektroskopie untersucht. Zur Messung diente ein FT-IR-Spektrometer vom 

Typ 670-IR der Firma VARIAN. Die Messung erfolgte für die oxidischen Systeme 
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ausschließlich in Transmission mit KBr als Einbettungsmittel. Die Menge an Polymer oder 

Keramik wurde dessen Absorptionsverhalten angepasst, das Verhältnis von Einbettungs-

mittel zu Probenmaterial betrug etwa 150 : 1 für die keramischen Materialien und 250 : 1 für 

die Polymere. Das KBr wurde mit 60 kN zu Tabletten mit 1 cm im Durchmesser gepresst. 

Der Messbereich betrug 4000 cm-1 bis 400 cm-1, die Anzahl der Scans belief sich auf 64. Die 

nichtoxidischen Materialien wurden in abgeschwächter Totalreflexion (Diamant-ATR) 

vermessen, wobei ZnSe Linsen zur Fokussierung dienen. Zur konstanten Druckapplikation 

wurde der Drehmomentbegrenzer verwendet. Sowohl die Anzahl der Messungen als auch 

der Messbereich bleiben gegenüber der Transmissionsmessung unverändert. 

 

3.4.3 Ramanspektroskopie 
 

Zur Messung der Ramanspektren wurde ein Spektrometer vom Typ LabRAM HR800 der 

Firma Horiba Jobin Yvon verwendet. Es handelt sich hierbei um ein konfokales Mikro-Raman 

System mit einer Argon-Laser Anregungswellenlänge von 488 nm, 514.5 nm und 633 nm. 

Die Anregungswellenlänge wurde so gewählt, dass der Fluoreszenzuntergrund am 

geringsten ist. 

 

3.4.4 NMR-Spektroskopie 
 

Die Polymere wurden hinsichtlich ihrer Struktur und auch Reaktion gegenüber 

Hafniumalkoxid mittels Flüssig-NMR-Spektroskopie untersucht. Die Messungen wurden an 

dem 500 MHz NMR-Spektrometer DRX 500 der Firma Bruker durchgeführt. Verwendung 

fand hierbei ein 5 mm BBO Probenkopf. Gemessen wurden die Kerne 1H, 13C und 29Si. Zur 

leichteren Identifizierung wurden die 13C und 29Si Kerne als DEPT-Spektren, zur direkten 

Beobachtung der 1H Kopplung COSY Spektren aufgenommen. Für die Präparation unter 

Schutzgas wurde ein spezieller Einfüllstutzen verwendet. Es wurden abhängig vom zu 

messenden Kern und durchzuführenden NMR-Experiment 0.1 mL bis 0.2 mL der zu 

messenden Substanz vorgelegt und auf 0.6 mL mit Benzol-d6 aufgefüllt. Bei Feststoffen 

wurden für 1H-Messungen 5 mg bis 10 mg eingewogen, bei anderen Kernen etwa 50 mg und 

anschließend mit 0.5 mL Benzol-d6 aufgefüllt. Bei nicht vollständiger Auflösung der zu 

messenden Substanz wurde der Rückstand vom Lösungsmittel abfiltriert. Die Auswertung 

und Bearbeitung der NMR-Spektren erfolgte mit der Software Mestrenova Version 6.2.1 von 

der Firma MestreLabResearch. Zur Untersuchung der Keramisierung und 

Mikrostrukturentwicklung von Hf-modifizierten Siliciumoxycarbiden und Siliciumcarbonitriden 

wurden MAS-NMR Messungen („Magic Angle Spinning“) durchgeführt. Im Fall der SiCN 

Keramiken wurden die Messungen an dem 400 MHz Spektrometer Bruker AVANCE II mit 

einem 4 mm Doppelresonanz Probenkopf bei Raumtemperatur mit einer Rotationsfrequenz 
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von 10 kHz durchgeführt. Einpuls (SP) 29Si-NMR Spektren wurden mit einem 90° Puls von 

9 s und einer Relaxationszeit von 120 s aufgenommen. Für die Messung von 13C-NMR 

Spektren (SP) wurde ein 90° Puls von 4 s mit einer Verzögerung von 20 s detektiert. Durch 

die Verwendung von Kaolin und Adamantan als externem Standard wurden die chemischen 

Verschiebungen von 29Si und 13C zu der des TMS relativiert. Im Fall der Hf-modifizierten 

Siliciumoxycarbide wurden die 29Si und 13C MAS-NMR Spektren mit einem 300 MHz 

Spektrometer vom Typ CXP 300 der Firma Bruker bei einem Magnetfeld von 7.05 T 

aufgenommen. Die Messungen wurden bei Raumtemperatur unter Verwendung eines 4 mm 

MAS-Probenkopfs bei 5 kHz aufgenommen. Zur Messung von 13C und 29Si mittels 

Kreuzpolarisation (CP) wurden Kontaktzeiten von 5 ms, eine 1H Pulslänge von 4 s bei einer 

Verzögerung von 5 s verwendet. Für die Messung von 29Si-Kernen mittels Einpuls-

Experiment wurde ein 45° Puls mit einer Länge von 1.75 s und einer Relaxationszeit von 

45 s. Hingegen wird zur SP-Messung von 13C-Kernen ein 90° Puls von 4 s und einer 

Verzögerung von 30 s verwendet. Die chemischen Verschiebungen von 29Si und 13C wurden 

relativ zum externen Standard Q8M8 und Adamantan ermittelt und werden relativ zum 

primären Standard TMS ( = 0 ppm) angegeben. 

 

3.4.5 Elektronenmikroskopie 
 

Zur Untersuchung der Mikrostruktur pyrolysierter Materialien wurde das 

Rasterelektronenmikroskop XL 30 FEG der Firma Philips verwendet. Die Probe wurde hierzu 

zunächst auf einen Stiftprobenträger mit selbsthaftender, leitender Polycarbonat-Folie fixiert. 

Aufgrund der niedrigen Leitfähigkeit wurden die Keramiken zuvor mit Gold an einer 

Beschichtungsanlage vom Typ  SCD 050 der Firma Balzers gesputtert. Die Beschichtung 

wurde in einem Vakuum von 4 × 10-2 mbar für 40 s bis 60 s und 40 mA vorgenommen. Bei 

großer Probenhöhe wurde nachträglich noch Leitsilber verwendet, um Aufladung zu 

vermeiden. Die REM-Aufnahmen wurden zwischen 10 kV und 30 kV und einerseits als 

SE („Secondary Electrons“) und als BSE („Back Scattered Electrons“) Bild aufgenommen. 

Die Untersuchung der Elementzusammensetzung wurde mittels energiedispersivem 

Röntgen (EDX) der Firma EDAX vorgenommen. TEM Aufnahmen wurden an einem Quanta 

200 FEG der Firma FEI mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV durchgeführt. Die 

keramischen Materialien wurden falls notwendig zunächst dünn geschnitten und mit einem 

Ultraschallbohrer ein Probenstück passender Geometrie entnommen. Anschließend wurde 

die Probe geschliffen und letztlich Argon-Ionen gedünnt. Zur Vermeidung von Aufladung 

wurde die Probe zusätzlich mit Kohlenstoff beschichtet. 
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3.4.6 Thermogravimetrie gekoppelt mit MS und FT-IR 
 

Während der Pyrolyse kommt es zur Zersetzung der Grünkörper was mit einem Massen-

verlust und der Änderung der chemischen Zusammensetzung einhergeht. Die Ausgasung 

während der Pyrolyse kann zu Rissen und Defekten in der resultierenden Keramik führen. 

Die Detektion der Massenänderung in Abhängigkeit der Temperatur ist somit letztlich ein 

wesentliches Element zur Verbesserung der Pyrolysebedingungen. Zur Messung diente eine 

STA vom Typ 449C Jupiter der Firma Netzsch Gerätebau GmbH. Die thermogravimetrische 

Analyse (TGA) wurde in einem kontinuierlichen Argon-Strom (5 L h-1) bis 1400 °C mit einer 

Rate von 5 K min-1 vorgenommen. Zur Aufnahme der DTG wurde Al2O3 als Referenzmaterial 

vermessen. Um Aussagen über den Zersetzungsmechanismus treffen zu können wurden die 

Pyrolysegase in situ mittels Massenspektrometrie (MS) untersucht. An der TGA ist ein 

Quadrupol-Massenspektrometer vom Typ QMS 403C Aeolos® der Firma Netzsch. 

Zusätzliche Informationen wurden durch in situ FT-Infrarotspektroskopie (Tensor 27, Fa. 

Bruker) erhalten. 

 

3.4.7 Elementaranalyse 
 

Der Sauerstoffgehalt und Stickstoffgehalt der keramischen Pulver wurde an dem O/N-

Analysator TC-436 von LECO durchgeführt. Die Probe wird hierbei in einem Graphit-Tiegel 

bei ca. 2700 °C in Helium-Atmosphäre verbrannt. Das zu messende Material wird zunächst 

zum späteren, besseren Aufschluss in eine Zinnkapsel eingewogen. Beim Aufheizen oxidiert 

der Sauerstoff nun den vorhandenen Graphit zu Kohlenstoffmonoxid, welcher über einen 

CuO Katalysator weiter zu CO2 oxidiert wird. Dieses wird dann infrarotspektroskopisch 

quantitativ gemäß Lambert-Beer-Gesetz detektiert. Im Gegensatz dazu gast der Stickstoff in 

biatomarer Form beim Aufheizen aus, welcher dann auf gleiche Art quantifiziert wird. Als 

Standard wurden Stähle mit bekannten Stickstoff- und Sauerstoffgehalt vermessen und dem 

Probengehalt angepasst. Bezogen wurden die verschiedenen Standards von der Firma 

LECO.  

 

Zur Bestimmung des Kohlenstoffgehalts wurden die keramischen Pulver in hochreinem 

Korund-Tiegel eingewogen. Und zum bessren Aufschluss zusätzlich Eisenspäne und 

Wolframgranulat (LECO) hinzugegeben. Zur Messung des Kohlenstoffgehalts wurde ein C-

Analysator vom Typ C-200 der Firma LECO verwendet. Die Probe wird in Sauerstoff auf 

etwa 2000 °C aufgeheizt und der in dem keramischen Pulver enthaltene Kohlenstoff zu CO2 

oxidiert. Um das in diesem Temperaturbereich auch gebildete CO quantitativ zu erfassen 

wird das Gasgemisch über einen CuO Katalysator geleitet, wo vorhandenes 
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Kohlenstoffmonoxid weiter oxidiert wird. Die quantitative Detektion erfolgt dann 

infrarotspektroskopisch. Als Standardmaterial wird Siliciumcarbid (LECO) verwendet. 

 

Unabhängig von dem verwendeten Analysator wurde aus statistischen Gründen jede Probe 

mehrmals vermessen. Die quantitative Messung von Silicium und Hafnium wurde am 

Mikroanalytischen Labor Pascher (Remagen, Deutschland) als Doppelbestimmung 

durchgeführt. 

 

3.5 Weitere Methoden zur Bestimmung von Materialkennwerten  
 

3.5.1 Archimedische Dichtebestimmung 
 

Die Dichte der keramischen Materialien wurde mittels Wasser-Eindringverfahren 

(Archimedische Dichtebestimmung) gemessen. Dazu wurde zunächst an Materialien 

spezifischer Geometrie das Volumen und dessen Trockengewicht (md) gemessen. 

Anschließend wurden die Proben für 60 min in siedendem Wasser gekocht, um die offenen 

Poren vollständig mit Wasser zu füllen und daraufhin das Feuchtgewicht (mw) und das 

Gewicht der Materialien in Wasser (mww) bestimmt. Die Skelettdichte s und die offene 

Porosität PO konnte dann mit Hilfe der folgenden Gleichungen bestimmt werden: 

 

    
  

      

     (3.1) 

 

        
     

      

     (3.2) 

 

Die Temperatur wurde zusätzlich vermessen, um die Temperaturabhängigkeit der Dichte des 

Wassers zu berücksichtigen. 

 

3.5.2 E-Modul Messungen 
 

Die Messung des E-Moduls erfolgte entweder bei Raumtemperatur oder in Abhängigkeit von 

der Temperatur. Letztere erfolgte mittels Resonanz-Frequenz- und Dämpfungsanalysators 

(RFDA) der Firma IMCE (Integrated Material Control Engineering) gekoppelt mit einem 

Hochtemperaturofen (HT1750). Der Analysator ermöglicht die zerstörungsfreie 

Untersuchung des Schwingungsverhaltens mittels eines mechanischen Impulses. Die 

Proben wurden in den entsprechenden Halter positioniert und mittels Biegeschwingung 

vermessen. Die Messungen wurden an Luft bis 1400 °C durchgeführt, sowohl die Heiz- als 

auch die Abkühlgeschwindigkeit betrug 5 Kmin-1.  
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Zur Messung des E-Moduls bei Raumtemperatur wurde die Impulserregungsmethode 

verwendet. Dabei wird die Probe mittig angeschlagen und das vom Stäbchen abgegebene 

Schwingungsspektrum über ein Mikrophon aufgenommen und die erste harmonische 

Schwingung fg ermittelt. Der dynamische E-Modul wurde für einen Stab mit rechteckigem 

Querschnitt gemäß folgender Gleichung berechnet [97]: 
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Ist das Verhältnis von Länge L zu Dicke d des Stabes kleiner als 20, lautet die Gleichung zur 

Beschreibung des Geometriefaktors Y* wie folgt: 
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Zur Bestimmung des Geometriefaktors wird die Poisson-Zahl benötigt.  MOYSAN et al. 

bestimmte diese für Siliciumoxycarbid zu 0.11; zur Berechnung des E-Moduls wurde dieser 

Wert zugrunde gelegt [98].  

 

3.5.3 Hydrothermale Korrosionsversuche an SiOC und SiHfOC 
 

Für die hydrothermalen Korrosionsversuche1 im Autoklaven (siehe Abbildung 3-4) wurden 

die SiOC und SiHfOC Keramiken mit den ungefähren Dimensionen 14 mm × 4 mm × 3 mm 

in die Teflon-Halterung platziert und anschließend mit 15 mL destilliertem Wasser aufgefüllt.  

 

 

Abbildung 3-4: Für die hydrothermalen Korrosionsversuche verwendeten Autoklaven samt Teflon-Halterung für die 
keramischen Materialien. 

                                                           
1
 Die hydrothermalen Korrosionsversuche wurden von C. Linck an der Slowakischen Akademie der Wissen-

schaften am Institut für Anorganische Chemie, Vitrum Laugaricio – Joint Glass Centre (Trenčín, Slowakei) 
durchgeführt. 
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Die Lösungen wurden anschließend jeweils bei 150 °C, 200 °C und 250 °C für 25 h, 50 h und 

100 h ausgelagert. Im Anschluss wurden die Massenänderungen der ausgelagerten Proben 

wie auch die Änderung des pH-Werts des Korrosionsmediums gemessen. Die korrodierten 

SiOC und SiHfOC Keramiken wurden auch mittels Elektronenmikroskopie untersucht. 

 

 

3.5.4 Druckkriechversuche an SiOC und SiHfOC 
 

In Abbildung 3-5 ist der Aufbau zur Durchführung der Druckkriechversuche gezeigt. Die 

rechtwinklige Probe wurde zunächst zwischen zwei Saphir-Scheiben hoher Planität platziert. 

Anschließend wurde mit 5 K min-1 auf die Endtemperatur aufgeheizt. Die Temperatur wird 

mittels Thermoelement vom Typ R kontrolliert. 

 

 

Abbildung 3-5: Seitenansicht der Apparatur zeigt das Ofensystem und die Platzierung der zu messenden 

Probe (a). Die Draufsicht der Apparatur zeigt die Anordnung des Lasersystems und die Anordnung der 
Heizelemente (b). Entnommen aus [99].  

 

Nach Erreichen der Zieltemperatur wurde das Material mit jeweils 10 MPa, 25 MPa und 

50 MPa belastet. Die uniaxiale Belastung wird durch eine über den Ofen positionierte Zelle 

mit Spindelantrieb (Modell 5565, Instron) mit einer maximalen Belastung von 5 kN 

sichergestellt. Sowohl die Höhenänderung als auch die der Diagonale wurden mittels Laser 

vermessen und direkt aufgezeichnet. 
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3.5.5 Dilatometrie an SiOC und SiHfOC 
 

Zur Messung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten wurde am Dilatometer DIL 402 E 

die Längenänderung in Abhängigkeit der Temperatur unter Argon gemessen. Die 

Endtemperatur betrug 1400 °C, die Heiz- und Abkühlrate 3 K min-1. Die Temperatur von 

1400 °C wurde zusätzlich 15 min gehalten. Als Referenzmaterial wurde Saphir (2ALO S002, 

Crystal GmbH) hoher Planität vermessen. Zwischen Saphir und Halterung wurden zusätzlich 

noch zwei dünne Plättchen aus Korund geklemmt, um Kontaminationen auszuschließen. 

Anschließend wurden die keramischen Proben mit den ungefähren Dimensionen 

14 mm × 4 mm × 3 mm in die Halterung platziert und unter denselben Bedingungen 

vermessen wie zuvor das Referenzmaterial. 
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4 Ergebnisse und Diskussion 
 

Die vorliegende Arbeit wird entsprechend der Verwendung unterschiedlicher Precursoren in 

zwei Abschnitte gegliedert. Im ersten Teil der Arbeit (Kapitel 4.1) werden die von 

Polysilazanen abgeleiteten SiCN / HfO2 keramischen Nanokomposite besprochen. Im 

Kapitel 4.2 werden die SiOC / HfO2 Keramiken behandelt. 

 

4.1 SiCN / HfO2 keramische Nanokomposite 

 

Zunächst wird der mittels spektroskopischen Methoden wie NMR und IR/Raman aufgeklärte 

Reaktionsmechanismus von Hafniumalkoxid mit (Poly-)silazanen abgehandelt. Bereits 

IWAMOTO et al. untersuchten die Reaktivität von Titanalkoxiden und –amiden gegenüber 

PHPS (= Perhydropolysilazan) und generierten eine Synthesemethode zur Herstellung von 

Si3N4 / TiN keramischen Nanokompositen [100]. Die vorliegende Arbeit zeigt, dass die 

Reaktivität des Precursors gegenüber dem Polysilazan einen entscheidenden Beitrag auf die 

Mikrostrukturentwicklung der Keramik hat. Die Polymer-Keramik-Umwandlung von 

Polysilazanen wurde bereits vielfach von BILL und SEITZ diskutiert [101, 102]. In Analogie 

wird die Transformation von Hf-modifizierten Polysilazanen in dieser Arbeit abgehandelt und 

ein direkter Nachweis der Phasenseparation des Übergangmetalloxids in SiHfCN(O) über 

MAS-NMR erbracht.  

4.1.1 Reaktionsmechanismus der Umsetzung von Hafniumalkoxiden mit monomeren 
Silazanen und Polysilazanen 

 
Die Reaktion von Titanalkoxiden mit Perhydropolysilazan wurde bereits von IWAMOTO 

beschrieben [100] und stellte sich als geeignete Methode für die Synthese von TiN-

Nanopartikeln dispergiert in Si3N4 heraus. Untersuchungen mittels IR- und NMR-

Spektroskopie zeigten eine Substitutionsreaktion des Wasserstoffs an der Aminogruppe 

unter Freisetzung des entsprechenden Alkohols. Überprüft werden sollte nun, ob das 

verwendete Polysilazan HTT 1800 entsprechend reagierte. Zur Aufklärung des 

Reaktionsmechanismus wurden zunächst anstelle des HTT 1800 monomere Disilazane 

verwendet, die sich im NMR-Spektrum einfacher interpretieren lassen. Zur Analyse kamen 

drei verschiedene Disilazane, deren Strukturen in Abbildung 4-1 gezeigt werden. 
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Abbildung 4-1: Die Modellverbindungen Tetramethyldisilazan (DS1), Hexamethyldisilazan (DS2) und 
Tetramethyldivinyldisilazan (DS3) zur Aufklärung des Reaktionsmechanimus (von links nach rechts). Die 

Nummerierung dient der Zuordnung der Kohlenstoff- und Silicium-Atome im entsprechenden NMR-Spektrum. 

 

Grundsätzlich können bei der Reaktion von Hf(OnBu)4 mit einem Polysilazan verschiedene 

Mechanismen diskutiert werden, die in Abbildung 4-2 gezeigt sind. Zum einen kann nach 

Mechanismus (a) eine Substitution unter Ausbildung einer Si-O-Hf-Bindung und der 

Freisetzung von Butan, und zum anderen eine Substitution an der Aminogruppe erfolgen. 

Bei Ablauf des zweiten Mechanismus (b) wird 2-Butanol abgespalten. Beim dritten 

Mechanismus (c) kann die Polymerkette unter Bildung einer Si-O-Bindung aufgebrochen 

werden. Berechnungen mittels Dichtefunktionaltheorie (kurz: DFT) zeigen, dass prinzipiell 

der Mechanismus (a) deutlich gegenüber (b) bevorzugt ist. Als Triebkraft der Reaktion dürfte 

hierbei die starke Oxophilie des Siliciums sein. Wird die Reaktionsenthalpie des 

Mechanismus (a) aus den beteiligten Bindungsenergien abgeschätzt, wird ein Wert von 

−50 kcal mol-1 ermittelt [103]. Das Aufbrechen der Polymerkette unter Ausbildung einer Si-O-

Bindung ist nach DFT-Berechnung leicht exotherm und somit gegenüber Mechanismus (b) 

bevorzugt. Auch hier ist wohl die Oxophilie des Siliciums ausschlaggebend. Die DFT-

Berechnungen zeigen, dass unabhängig von der Seitenkette am Silazan derselbe Trend 

hinsichtlich der Reaktionsenthalpie festgestellt wird. 
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Abbildung 4-2: Mögliche Reaktionen von Hf-Butoxid mit Polysilazanen: (a) Subsitution an der Silylgruppe unter 

Freisetzung von Butan, (b) Substitution an der Aminogruppe unter Abspaltung von 1-Butanol. DFT-Messungen 
zeigen, dass das Aufbrechen der Polymerkette durch den Hf-Precursor über einen konzertierten Mechanismus (c) 

energetisch keine Stabilisierung mit sich bringt (H ≈ 0). 

 

Der Reaktionsverlauf von Hafniumbutoxid mit der Modellverbindung wurde mittels NMR-

Spektroskopie ex situ verfolgt. Als Referenz dienen die NMR-Spektren der verwendeten 

Modellverbindungen in ihrer reinen Form. Neben den Modellverbindungen (DS1), (DS2) und 

(DS3) wurde auch das Reaktionsverhalten von 1,3,5-Trimethyl-1,3,5-trivinylcyclotrisilazan 

(im Folgenden nur kurz als CTS bezeichnet) untersucht. Im Unterschied zu den Disilazanen 

ist im Falle des CTS eine Vernetzung mit Hafniumbutoxid über die Aminogruppen möglich. 

 

 

4.1.1.1 Ex situ NMR-Spektroskopie der Reaktion von Modellverbindungen mit 
Hafniumbutoxid 

 

 

Neben den Spektren der Modellverbindungen wurde als Referenz zusätzlich ein NMR-

Spektrum von 1-Butanol herangezogen. Die Spektren der einzelnen Verbindungen sind im 

Anhang mit detaillierter Zuordnung der Signale aufgelistet. Generell gilt, dass das Signal 
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um 0 ppm im 1H-NMR den Methylprotonen entspricht, während das breite Signal bei 4.6 ppm 

den am Silicium gebundenen Protonen entspricht. Das Proton der sekundären Aminogruppe 

lässt sich aufgrund seiner Breite im Spektrum nicht direkt detektieren. Die Verbindung (DS3) 

enthält zusätzlich noch eine Vinylgruppe, die zu drei Signalen im 1H-NMR-Spektrum 

zwischen 5.5 ppm bis 6.0 ppm führt. Die Kohlenstoffatome der Methylgruppe sind 13C-NMR 

bei 0 ppm zu beobachten. Wird die Reaktionsmischung von (DS1) mit Hafniumbutoxid nach 

t = 144 h vermessen, so zeigt sich, dass eine nukleophile Substitutionsreaktion des Protons 

der Aminogruppe durch das Metallzentrum unter Abspaltung von 1-Butanol erfolgt ist. Der 

Reaktionsverlauf ist besonders gut im COSY nach zu verfolgen, das in Abbildung 4-3 

gezeigt ist. Durch die Substitution kommt es zu einer chemischen Verschiebung der 

Methylgruppen (H-1 bzw. H-2) zu tiefem Feld. Die Bildung von 1-Butanol kann im 1H-NMR-

Spektrum nachvollzogen werden (H-3, H-5, H-6, H-8, H-9). Die am Silicium gebundenen 

Protonen (H-10 bzw. H-11) erfahren ebenfalls eine chemische Verschiebung zu tiefem Feld. 

 

 

 
 

Abbildung 4-3: COSY Spektrum von Tetramethyldisilazan mit Hafniumbutoxid im Volumenverhältnis 

70 : 30 nach 144 h Reaktionszeit. 

 

Werden die Integrale von SiH-Protonen und die der Methylgruppen miteinander ins 

Verhältnis gesetzt, so zeigt sich allerdings, dass kein Angriff auf die Si-H-Protonen erfolgt. 

Die weiteren Signale im 1H-Spektrum sind dem Hafniumbutoxid zuzuordnen. 
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In Abbildung 4-4 und Abbildung 4-5 sind die 13C- und 29Si-NMR-Spektren der Reaktion von 

Tetramethyldisilazan (DS1) mit Hafniumbutoxid zeitabhängig gezeigt. Die reine 

Modellverbindung (DS1) zeigt neben drei kleineren Signalen (Kontamination) im 29Si-DEPT 

lediglich ein Signal bei −11.42 ppm (Si-1 bzw. Si-2). Wird hingegen das Tetramethyldisilzan 

mit dem Hf-Precursor umgesetzt, so zeigt sich ein neues Signal bei 3.8 ppm, was auf die 

Bildung einer Si-N-Hf Bindung zurückgeführt werden kann. Die Tieffeldverschiebung wurde 

bereits in einem ähnlichen Fall von BERGER et al. beobachtet [104]. Nach 

Hydroaluminierung eines Polysilazans der allgemeinen Formel [(H2C=CH)SiH-NH]n wurde im 

29Si-NMR-Spektrum ein Signal bei −18 ppm detektiert, was einer Tieffeldverschiebung von 

10 ppm entsprach. 

 

 

 

Abbildung 4-4: NMR-Spektren vom Reaktionsgemisch (DS1) : Hf(O
n
Bu)4 der Zusammensetzung 70 : 30 nach 

4.5 h (
29

Si-DEPT und 
13

C-DEPT). Die markierten Signale (*) sind auf Hf(O
n
Bu)4 und 1-Butanol zurückzuführen. 

 

 

Im 13C-DEPT-Spektrum zeigen sich mehrere Signale, die sich additiv aus dem Spektrum von 

Hafniumbutoxid und (DS1) ergeben. Zusätzlich jedoch zeigt das Spektrum auch Signale, die 

auf die Präsenz von 1-Butanol zurückzuführen sind. Außerdem treten Signale geringerer 

Intensität auf, die dasselbe Muster aufweisen, wie das der Referenzverbindung. Allerdings 

sind diese Signale zu höherem Feld verschoben, was auf den Einbau des Hafniums 

zurückgeführt werden kann. Sowohl die 1H- als auch die 29Si-NMR-Spektren belegt, dass ein 

Angriff des Hf-Precursors an die Aminogruppe erfolgt, während die Si-H-Bindungen nicht 

angegriffen werden. 
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Abbildung 4-5: NMR-Spektren vom Reaktionsgemisch (DS1) : Hf(O
n
Bu)4 der Zusammensetzung 70 : 30 nach 

171 h (
29

Si-DEPT und 
13

C-DEPT). Die markierten Signale (*) sind auf Hf(O
n
Bu)4 und 1-Butanol zurückzuführen, 

wobei die Signale, die zum abgespaltenen Alkohol gehören, deutlich intensiver sind. 

 

Die NMR-Spektren der Reaktionsmischung, die nach 171 h aufgenommen worden sind, 

belegen die Aussage noch einmal. Das Signal im 29Si-DEPT bei 3.8 ppm nimmt an Intensität 

zu, ebenso die Signale des 1-Butanols im 13C-DEPT. Die Si-H-Bindung wird nicht vom 

Hafniumbutoxid unter Bildung einer Si-O-Bindung angegriffen, trotz der starken Oxophilie 

des Siliciums. Die Änderung der chemischen Verschiebung beweist aber, dass eine 

Substitutionsreaktion gemäß dem postulierten Mechanismus (b) stattfindet. Wird die 

Modellverbindung (DS3) mit dem Alkoxid umgesetzt, so zeigt sich auch hier derselbe 

Mechanismus wie zuvor. Es erfolgt ein Angriff auf die Aminogruppe unter Abspaltung von 

1-Butanol. Die Vinylgruppe ist nicht in die Reaktion involviert, wie die Auswertung der NMR-

Spektren zeigt. Die zuvor bereits festgestellte Verschiebung zu tiefem Feld tritt in diesem Fall 

ganz analog auf. Eine Reaktion des Hafniumalkoxids mit der Modellverbindung (DS2) konnte 

ebenso festgestellt werden, allerdings ist die Intensität der Signale, die auf die Modifikation 

und die Präsenz des 1-Butanol zurückgeführt werden können, deutlich geringer. Es zeigt 

sich, dass in allen Fällen eine Reaktion an die Aminogruppe stattgefunden hat. Allerdings ist 

die Reaktion beim Tetramethyldisilazan deutlich bevorzugt gegenüber den anderen 

Modellverbindungen. Scheinbar wird durch die sterische Hinderung der Methyl- und 

Vinylgruppen die Substitutionsreaktion deutlich verlangsamt. Die Ergebnisse der NMR-

Spektroskopie an den Modellverbindungen korrelieren mit denen von IWAMOTO, die 

Reaktion von Titan- und Hafniumalkoxiden gleichen sich. Allerdings stehen die Ergebnisse 

im kompletten Gegensatz zu denen der DFT-Berechnungen, die den Angriff des Hafnium-n-

butoxids an die SiH-Gruppen gegenüber den NH-Gruppen bevorzugt sehen. Dieses hängt 

womöglich damit zusammen, dass bei den Berechnungen der Einfluss des Lösungsmittels 

und auch der Temperatur nicht berücksichtigt worden ist2. 

                                                           
2
 B. Papendorf, E. Ionescu, P. Agoston, unveröffentlichte Ergebnisse 
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4.1.1.2 Ex situ Spektroskopie der Reaktion von HTT 1800 und Cyclotrisilazan mit 
Hafniumbutoxid 

 

Der Reaktionsmechanismus von dem Polysilazan HTT 1800 mit Hafniumalkoxid ist 

Gegenstand dieses Abschnitts und wird im Zusammenhang mit dem aus den 

Modellverbindungen gewonnenen Bild über die Reaktivität diskutiert. Neben der NMR-

Spektroskopie wurden die Lösungen auch mittels Infrarot- und Ramanspektroskopie 

untersucht. Zusätzlich wurde wegen der teils cyclischen Struktur des HTT 1800 das CTS als 

weitere Modellverbindung herangezogen. Die Reaktion beider Silazane mit Hafniumbutoxid 

wurde mittels NMR-Spektroskopie beobachtet. In Abbildung 4-6 sind die Spektren der 

reinen Silazane und des Reaktionsgemisches gezeigt. 

 

 

Abbildung 4-6: 
1
H-NMR Spektrum von nicht modifiziertem HTT 1800 (unten) und Hf-modifiziertem HTT 1800 

(oben). 

 

Die Integration der Signale beim reinen HTT 1800 entspricht den Erwartungen gemäß der 

gemittelten Strukturformel. Nach der Modifikation des HTT 1800 ergibt sich durch Integration 

der Signale, dass das Verhältnis von Methyl- und Vinylgruppen konstant bleibt, letztere wie 

schon zuvor bei den Modellverbindungen nicht in eine Reaktion involviert ist. Durch die 

Überlagerung des Signals der Aminogruppe mit denen des Hf-Precursors ist eine 

Berechnung der Signalfläche nicht möglich, die Anzahl der Si-H-Protonen nimmt allerdings 

im Vergleich zum nicht modifizierten HTT 1800 deutlich um etwa 33 % ab. Die Tatsache, 

dass das Signal der Si-H-Protonen abnimmt, während das Integral der Vinylgruppen 

konstant bleibt, schließt eine Hydrosilylierung aus, die durch Alkoxide katalysiert werden 

kann [105]. 
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Abbildung 4-7: 
29

Si-DEPT Spektrum von reinem HTT 1800 und mit Hafniumbutoxid modifiziertem HTT 1800. 

Das zusätzliche Signal ist durch die Reaktion mit dem Hf-Alkoxid bedingt. 

 

In Abbildung 4-7 ist das 29Si DEPT-Spektrum des modifizierten Polysilazans HTT 1800 

gezeigt. Durch die polymere Struktur und Kettenlängenvariation sind auch die 29Si-Signale 

stark verbreitert. In reinem HTT 1800 findet sich ein breites Signal bei etwa −23 ppm, was 

auf die Präsenz von SiHCN2 Zentren zurückgeführt werden kann. Durch die Modifikation des 

Polymers mit Hafniumbutoxid entsteht ein zweites Signal bei −17 ppm, dass durch die 

Bildung von SiON2C Zentren verursacht wird. In dem 13C-DEPT NMR Spektrum (im Anhang) 

sind neben den Signalen, die auf nicht reagiertes Hafniumbutoxid und HTT 1800 hinweisen, 

auch Signale geringer Intensität detektiert worden, die zeigen, dass 1-Butanol in dem 

Reaktionsgemisch entstanden ist. Dieses wiederum legt nahe, dass die zuvor postulierten 

Mechanismen (a) und (b) ablaufen und sowohl eine (Si-O-Hf)- als auch eine (Si-N-Hf)-

Gruppierung bei der Reaktion gebildet werden. Die geringe Intensität der Signale, die dem 

1-Butanol zugeordnet werden können, zeigt, dass der Mechanismus (a) gegenüber (b) 

bevorzugt ist. 

 

Da das Cyclotrisilazan keine SiH-Gruppen enthält, ist ausschließlich die Reaktion an der 

Aminogruppe möglich. In Abbildung 4-8 ist das 1H-NMR-Spektrum von Cyclotrisilazan vor 

und nach der Umsetzung mit Hafniumbutoxid gezeigt. Das nicht-modifizierte CTS zeigt 

Signale bei 0 ppm (Methylgruppen), 0.19 ppm (Aminogruppen) und zwischen 5.5 bis 6.1 ppm 

(Vinylgruppen). Nach der Modifikation des Polymers mit Hafnium-n-butoxid werden neben 

den Signalen von Cyclotrisilazan weitere gemessen, die auf die Bildung von 1-Butanol 

zurückzuführen sind. Dementsprechend läuft die Substitutionsreaktion nach Mechanismus 
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(b) ab. Im Gegensatz zum HTT 1800 lässt sich die Aminogruppe eindeutig im 1H-NMR 

Spektrum identifizieren. Die Intensität des Signals nimmt um etwa 20 % nach der Umsetzung 

mit dem Hf-Precursor ab. Das Verhältnis der Signalintensitäten der Methyl- und Vinylgruppen 

bleibt nach der Umsetzung konstant. Wie bereits zuvor beobachtet, kommt es auch hier zu 

kleineren Nebensignalen, die der modifizierten Verbindung zuzuordnen sind.  

 

 

Abbildung 4-8: 
1
H-NMR Spektrum des reinen Cyclotrisilazans (a) und des Hf-modifizierten Cyclotrisilazans (b). 

 

4.1.1.3 Ex situ Infrarot- und Ramanspektroskopie der Reaktion von HTT 1800 und 
Cyclotrisilazan mit Hafniumbutoxid 

 

 

Die Modifizierung der Silazane wurde nicht allein durch NMR-Spektroskopie, sondern auch 

mittels IR-Spektroskopie verfolgt. Wird die SiH-Bindung des Polysilazans durch den Hf-

Precursor angegriffen, sollte dieses durch die Präsenz einer Si-O-Hf-Bindung nachgewiesen 

werden können. In Abbildung 4-9 sind die Infrarotspektren von Hf-Alkoxid modifiziertem 

HTT 1800 gezeigt. Bei den Siliciumoxycarbiden kann nach der Modifizierung des 

Polysiloxans im IR-Spektrum eine Bande bei 959 cm-1 nachgewiesen werden, dessen 

Auftreten auf eine Si-O-Hf-Gruppierung zurückzuführen ist. In den IR-Spektren lässt sich 

tatsächlich eine Schulter bei 959 cm-1 detektieren, dessen Intensität mit dem Gehalt an 

Hafniumbutoxid zunimmt. Die Reaktion von Polysilazanen mit Metallalkoxiden wurde bereits 

mittels IR-Spektroskopie verfolgt. SAHA et al. untersuchten eine Mischung von 

Poly(ureamethylvinyl)silazan (kurz: PUVMS) mit Zirkonium-n-propoxid hinsichtlich ihres 

rheologischen Verhaltens [15]. Beim nicht modifizierten PUVMS – welches eine von Si(H)-N-
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Gruppen aufgebaute Ringstruktur besitzt – tritt ab etwa 300 °C eine deutliche 

Viskositätserhöhung auf. Die Oligomere vernetzen dann letztlich über die Vinylgruppen in 

den Seitenketten, wodurch ein dreidimensionales Netzwerk entsteht. Durch die Modifizierung 

des reinen PUVMS mit dem Alkoxid vermuten SAHA et al., dass die Silicium-Stickstoff-

Bindungen des Rings aufgebrochen werden. Dadurch entstehen lineare Polymerketten, was 

die Viskosität herabsetzt. Durch die fehlende Ringstruktur findet die Viskositätserhöhung 

deutlich langsamer, aber kontinuierlich statt, was es zum Beispiel erlaubt, Fasern zu ziehen. 

Als Beweis für diese Theorie, wurden Infrarotspektren vermessen, die die Absorptionsbande 

von (Si-O-Zr)-Gruppen bei 975 cm-1 zeigen. Die Bildung einer (Si-O-Zr)-Gruppe wurde 

ebenso von IONESCU und LINCK et al. schwingungsspektroskopisch durch die Reaktion 

eines Polysiloxans mit Zirkoniumalkoxid bei 950 cm-1 nachgewiesen [14]. 

 

 

 

Abbildung 4-9: Infrarotspektren von a) Hf(O
n
Bu)4, b) HTT 1800 und c, d) Alkoxid modifiziertes HTT 1800 mit 

einem Volumenverhältnis von HTT 1800 zu Hafniumbutoxid von 70:30 (b) und 50:50 (c). 

 

Das Auftreten der (Si-O-Hf)-Bande wird nach der Reaktion des Hf-Precursors gemäß dem 

postulierten Mechanismus (a) an der Silylgruppe erwartet. Dass tatsächlich die Reaktion des 

Hf(OnBu)4 an den Si-H-Gruppen stattfindet, wird durch die deutlich abnehmende Intensität 

eben jenes Signals bei 2120 cm-1 bestätigt. Zusätzlich zeigt sich bei etwa 3380 cm-1 die 

Valenzschwingung der NH-Gruppe, dessen Intensität stetig abnimmt. Bei den Spektren 

wurde dann eine Untergrundkorrektur durchgeführt und anschließend auf die Intensität der 
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Methylbande normiert, da diese funktionelle Gruppe nicht mit dem Alkoxid reagiert. Somit 

kann der Konzentrationseffekt berücksichtigt und die Intensität einzelner Banden direkt 

verglichen werden. In Tabelle 4-1 sind die Intensitätsänderungen der beteiligten 

funktionellen Gruppen gezeigt. Relativ zueinander nimmt die Intensität der N-H-

Absorptionsbande stärker ab als die der Si-H-Bande. 

 

Tabelle 4-1: Intensitätsverhältnisse der FT-IR Absorptionsbanden von Si-H und N-H bezogen auf die 

Absorptionsbande von Methyl für reines HTT 1800 und Hf-modifiziertes HTT 1800. 

 
    
    

 
   
    

 Abnahme Si-H / % Abnahme N-H / % 

HTT 1800 2.17 0.70 - - 

70 : 30 1.14 0.26 47.5 62.9 

50 : 50 0.78 0.15 64.1 78.6 

 

Die Ramanspektren von reinem und modifiziertem HTT 1800 in Abbildung 4-10 zeigen eine 

Schwingungsbande bei 2135 cm-1, die einer Si-H Valenzschwingung zuzuordnen ist. 

Weiterhin werden bei folgenden Wellenzahlen Absorptionsbanden detektiert: 2908 cm-1 

(Methylgruppen), 3055 cm-1 (Vinylgruppen) und 3385 cm-1 (Aminogruppen). Erneut wurde die 

Intensität der Absorptionsbande, die der Valenzschwingung von Methylgruppen zugeordnet 

werden kann, normiert, da diese nicht an der Reaktion teilnimmt. Nach der Normierung stellt 

sich heraus, dass ebenso die Absorptionsbande bei 3055 cm-1 in ihrer Intensität konstant 

bleibt, was bereits in der 1H-NMR Spektroskopie beobachtet werden konnte. 

 

 

Abbildung 4-10: Ramanspektren von a) HTT 1800 und b, c) Alkoxid modifiziertes HTT 1800 mit einem 

Volumenverhältnis von HTT 1800 zu Hafniumbutoxid von 70:30 (b) und 50:50 (c). 
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Werden die Intensitäten der relevanten Absorptionsbanden zu derjenigen der Methylgruppen 

ins Verhältnis gesetzt und für die verschiedenen Zusammensetzungen berechnet, so kann 

generell eine Abnahme derselben beobachtet werden (Tabelle 4-2). 

 

 
Tabelle 4-2: Intensitätsverhältnisse der Raman Absorptionsbanden von Si-H und N-H bezogen auf die 

Absorptionsbande von Methyl für reines HTT 1800 und Hf-modifiziertes HTT 1800. 

 
    
    

 
   
    

 Abnahme Si-H / % Abnahme N-H / % 

HTT 1800 0.423 0.238 - - 

70 : 30 0.284 0.153 32.8 35.7 

50 : 50 0.203 0.109 52.0 54.2 

 

 

Sowohl die FT-IR- als auch die NMR-Spektroskopie belegen, dass ein Angriff des Hf-

Precursors nach den beiden postulierten Mechanismen (a) und (b) abläuft. Demgegenüber 

stehen beim Cyclotrisilazan nur die Aminogruppen zur Vernetzung mittels Hf-Alkoxid zur 

Verfügung. Die Substitutionsreaktion wurde mittels FT-IR-Spektroskopie verfolgt und ist in 

Abbildung 4-11 gezeigt. Analog zum Polysilazan HTT 1800 wurden FT-IR-Spektren 

verschiedener Zusammensetzung aufgenommen und diese nach einer Untergrundkorrektur 

normiert. Auch in diesem Fall zeigt sich eine deutliche Abnahme der Intensität der NH-

Gruppe von etwa 30 %. 

 

 

Abbildung 4-11: Infrarotspektren von a) Cyclotrisilazan und b) Alkoxid modifiziertes Cyclotrisilazan mit einem 

Volumenverhältnis von 70:30. 
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Die IR- und Ramanspektroskopie ist ein probates Mittel, um den Reaktionsmechanismus von 

(Poly-)Silazanen mit Metallalkoxiden nachvollziehen zu können. Im Grunde genommen 

reagieren im Fall des Polysilazans HTT 1800 sowohl die SiH- als auch die NH-Bindung unter 

Ausbildung einer (Si-X-Hf)-Gruppierung (X = O, N). Die Frage, inwieweit durch die 

unterschiedliche Precursorarchitektur (und damit die voneinander verschiedene Reaktivität 

der Precursor) die Mikrostrukturentwicklung beeinflusst wird, ist Gegenstand des nächsten 

Kapitels. 
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4.1.2 Einfluss der Precursorarchitektur auf die Mikrostruktur 
 

Das Cyclotrisilazan und das Polymer HTT 1800 unterscheiden sich nicht nur hinsichtlich 

ihres strukturellen Aufbaus, sondern auch in ihrer Reaktivität gegenüber Metallalkoxiden. 

Während durch die Vernetzung des Polysilazans über den Hf-Precursor eine ungeordnete 

Struktur entsteht, ist im Falle des Monomers eine geordnetere Struktur möglich. In 

Abbildung 4-12 sind die Reaktionspfade  von HTT 1800 und Cyclotrisilazan noch einmal 

zusammengefasst.  

 

 

 
 

Abbildung 4-12: Reaktion von Hafniumbutoxid mit HTT 1800 und Cyclotrisilazan. Während beim Monomer 

lediglich die NH-Funktion zur Reaktion zur Verfügung steht, ist beim Polysilazan HTT 1800 noch zusätzlich die 
SiH-Gruppe zur Vernetzung vorhanden. 

 

Beim Polysilazan HTT 1800 findet eine Reaktion des Hafniumalkoxids an der Amino- und 

Silylgruppe statt, wobei entweder 1-Butanol oder n-Butan abgespalten werden. Beim 

Cyclotrisilazan werden nur die Protonen der Aminogruppe durch die Hf-Spezies substituiert. 

Die geringe keramische Ausbeute wurde durch Verwendung von AIBN als Vernetzungs-

katalysator erhöht. Nach der Vernetzung und Pyrolyse beider Silazane bei 1300 °C unter 

Argon zeigen die Röntgendiffraktogramme (Abbildung 4-13), dass sich in beiden Fällen 

tetragonales Hafniumdioxid gebildet hat. Die Auswertung der Halbwertsbreite der Reflexe 

nach der Debye-Scherrer-Gleichung zeigt, dass die Kristallitgröße etwa 5 nm im Fall des 

Polysilazans HTT 1800 beträgt, während diese im Fall des vernetzten Monomers etwa 

12 nm beträgt. Aus dem Röntgendiffraktogramm wird zudem deutlich, dass die Kristallisation 
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der Metalloxidphase im Fall des HTT 1800 deutlich geringer ist als für das Cyclotrisilazan. 

Die Ursache kann einerseits die unterschiedliche Verteilung des HfO2 als auch ein 

Konzentrationseffekt sein, wie später noch diskutiert  wird.  

 

 

Abbildung 4-13: Röntgendiffraktogramme von Hf-modifiziertem Polysilazan und Cyclotrisilazan nach der 

Pyrolyse unter Argon bei 1300 °C. In beiden Fällen handelt es sich bei den markierten Reflexen um tetragonales 
Hafniumdioxid. 

 

Das Auftreten von Hafniumdioxid als kristalline Phase kann durch eine nicht vollständige 

Umsetzung des Hf-Precursors mit dem Cyclotrisilazan erklärt werden, bedingt durch das 

gewählte molare Verhältnis beider Edukte. Zusätzlich ist aus sterischen Gründen eine 

vollständige Umsetzung unwahrscheinlich (Abbildung 4-18). Diese Tatsache bedingt, dass 

dennoch die Bildung von t-HfO2 nach der Pyrolyse des modifizierten Cyclotrisilazans im 

Röntgendiffraktogramm beobachtet wird. Weitere XRD-Aufnahmen zeigen zusätzlich, dass 

beide Hf-modifizierte Precursoren nach der Pyrolyse bei 1100 °C röntgenamorph sind und 

die Kristallisation erst oberhalb dieser Temperatur einsetzt. Ein ähnliches Verhalten wurde 

für das SiHfOC festgestellt. Das von HTT 1800 abgeleitete SiHfCNO nach der Pyrolyse bei 

1100 °C zeigt im Elektronenrückstreubild im REM eine relativ indifferente Mikrostruktur 

(Abbildung 4-14). Leichte Kontrastunterschiede können entweder auf eine lokale 

Anreicherung bzw. Verarmung von Hafnium oder eine unterschiedliche Verdichtung 

zurückgeführt werden. Zusätzlich ist die von HTT 1800 abgeleitete Keramik deutlich poröser 

als die von Cyclotrisilazan. Im Gegensatz dazu sind bei Verwendung des CTS-Monomers im 

REM deutliche Unterschiede im Kontrast in Form von Strängen zu erkennen, wie sie zuvor 

für Übergangsmetall-modifiziertes SiCN bisher noch nicht beobachtet worden sind. 

Untersuchungen mit EDX belegen, dass es sich hierbei um HfO2 in einer Matrix aus SiCN 

handelt.  

 

 



44 DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

 

 

 

Abbildung 4-14: REM Rückstreubilder von Hafnium modifiziertem HTT 1800  (a) und Cyclotrisilazan (b) nach der 

Pyrolyse bei 1100 °C [106]. 

 

TEM-Aufnahmen dieser Materialien bestätigen die Beobachtungen der Rasterelektronen-

mikroskopie (Abbildung 4-15). Das SiHfCNO basierend auf HTT 1800 weist einen sehr 

homogenen Phasenkontrast auf (a), geringe Unterschiede im Kontrast können als 

Dünnungseffekt durch die Präparation aufgefasst werden. 

 

 
 

Abbildung 4-15: TEM Hellfeld-Aufnahmen von SiCN nach der Pyrolyse bei 1100 °C, abgeleitet von HTT 1800 

(a, c) und von Cyclotrisilazan (b, d). Die TEM Aufnahmen sind komplementär zu den REM-Aufnahmen in 
Abbildung 4-14, da keine Hf-Segregation in (a), aber ein starker Kontrastunterschied in Form von Strängen in (b) 

festgestellt werden kann. Im letzten Fall entspricht dieses einer lokalen Anreicherung an Hafnium. Die 
entsprechenden SAED Bilder sind in (a) und (b) abgebildet und zeigen, dass die Bereiche noch immer amorph 
sind. Die HRTEM Aufnahmen zeigen, dass keine Anreicherung an Hafnium erfolgt, allerdings lokal ein schwacher 
Phasenkontrast in (c) sichtbar ist, während in (d) die Hafnium-Phase stark angereichert ist und in Strängen 
diagonal durch das Bild verläuft [106]. 



DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

45 

 

 

 

Auch bei HRTEM Aufnahmen zeigt sich, dass keine Anreicherung an Hafniumoxid erfolgt ist. 

Allerdings ist lokal ein schwacher Phasenkontrast erkennbar. Dennoch liegt ein Großteil des 

Hafniums amorph in dem SiCN vor und ist auf atomarer Ebene in der Keramik verteilt. Im 

Gegensatz dazu ist, wie schon bei den REM-Aufnahmen zuvor, bei dem Cyclotrisilazan 

abgeleitetem SiCN ein starker Phasenkontrast in Form von Strängen zu erkennen. Die 

SAED Abbildungen beider Keramiken zeigen diffuse Ringe und belegen somit, dass diese 

amorph sind. Trotz der lokalen Anreicherung an Hafnium im Fall des SiCN basierend auf 

Cyclotrisilazan ist noch keine Kristallisation eingetreten. Somit ist bis zu dieser Temperatur 

nicht die Kristallisation der beteiligten Phasen different, wohl aber unterscheiden sich diese 

Materialien hinsichtlich der Dispergierung des Hafniums. Die unterschiedliche Verteilung 

kann auch als Ursache für die frühere und deutlichere Kristallisation des HfO2 nach der 

Pyrolyse bei 1300 °C gesehen werden. 

 

 

Abbildung 4-16: Röntgendiffraktogramme von Hf-modifiziertem Polysilazan und Cyclotrisilazan nach der 

Auslagerung unter Argon bei 1600 °C für 5 h. Für das Cyclotrisilazan abgeleitete SiHfCN finden sich zwei 

kristalline Phasen: -SiC und HfC(N). Beim HTT 1800 hingegen ist noch immer das HfO2 in der Matrix verteilt. 

 

Eine homogene Verteilung im SiCN(O) Netzwerk führt zu einer größeren Stabilität und die 

Kristallisation setzt erst bei höheren Temperaturen ein. Nach einer Auslagerung bei 1600 °C 

sind im Röntgendiffraktogramm des Cyclotrisilazan abgeleiteten SiCN zwei kristalline 

Phasen zu analysieren: -SiC und HfC. Untersuchungen mittels Rasterelektronen-

mikroskopie in Kombination mit EDX belegen, dass es sich um kubisches Hafniumcarbid 

handelt. Allerdings konnte im EDX auch Stickstoff nachgewiesen werden, der als 

Dotierungsmittel fungiert und HfC(N) bildet. Die Bildung von Siliciumcarbid ist auf die 

Reaktion von phasensepariertem Si3N4 mit freiem Kohlenstoff zurückzuführen. Das 

Hafniumcarbid bildet sich via carbothermischer Reaktion aus dem Hafniumdioxid unter 

Ausgasung von CO. Die Auslagerung geht mit einem großen Massenverlust von 33 Gew.-% 
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einher. Anders verhält sich das HTT 1800 abgeleiteten SiCN. Der Massenverlust ist mit 

19 Gew.-% deutlich geringer und das Röntgendiffraktogramm – gezeigt in Abbildung 4-16 – 

belegt, dass noch immer HfO2 die kristalline Phase mit dem größten Anteil ist. Neben der 

tetragonalen Modifikation tritt auch m-HfO2 auf, was darauf zurückgeführt werden kann, dass 

die zur Stabilisierung der tetragonalen Phase notwendige kritische Partikelgröße 

überschritten worden ist. Zusätzlich zeigen sich noch Reflexe von Siliciumnitrid und 

Siliciumcarbid in geringen Mengen, was wiederum eine deutlich bessere thermische 

Stabilität des HTT 1800 abgeleiteten SiCN indiziert. Demzufolge beeinflusst unter anderem 

die Verteilung des Übergangsmetalls in einer SiCN-Matrix die thermische Stabilität einer 

Keramik. Eine homogene Verteilung hat einen positiven Effekt hinsichtlich der thermischen 

Beständigkeit, wie es für das auf HTT 1800 basierende SiCN gezeigt werden konnte. Im 

Gegensatz dazu führt eine starke lokale Anreicherung des Hafniums dazu, dass die Matrix 

an Hafnium verarmt ist und sich das „reine“ SiCN(O) unter Bildung von -SiC bei 

gleichzeitiger Ausgasung von Stickstoff bei hohen Temperaturen  zersetzt. Im Grunde 

genommen handelt es sich hierbei um einen Grenzfall, bei dem das Zersetzungsverhalten 

dem von reinem Polysilazan abgeleiteten SiCN ähnlich ist. Tatsächlich zersetzt sich reines 

HTT 1800 nach Auslagerung bei 1600 °C ausschließlich unter Bildung von Siliciumcarbid 

und einem Massenverlust von etwa 50 %. Im direkten Vergleich von reinem und Hf-

modifiziertem HTT 1800 zeigt sich somit eine deutliche Verbesserung der Stabilität. 

Wenngleich die Verteilung des Übergangsmetalls eine Schlüsselposition bezüglich der 

thermischen Stabilität der Keramik einnimmt, so ist sie wohl nicht der einzige Faktor, den es 

zu berücksichtigen gilt. Ebenso kann der Gehalt an Metalloxid ausschlaggebend sein.  

 

 

Abbildung 4-17: REM Rückstreubilder von Bruchflächen an Hafnium modifizierten PDCs ausgelagert bei 
1600 °C auf Basis von (a) HTT 1800 und (b) Cyclotrisilazan. Die in Abbildung 4-14 und Abbildung 4-15 

gezeigten intrinsischen, mikrostrukturellen Charakteristika beider PDCs werden auch nach der Auslagerung bei 
1600 °C beibehalten [106]. 
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LINCK verwendete zur Modifikation des HTT 1800 einen deutlich höheren Gehalt an 

Metallalkoxid, was nach der Auslagerung zu einem ähnlichen Ergebnis führt wie für das 

Cyclotrisilazan abgeleitete SiCN3. Sehr wahrscheinlich – aber noch unbestätigt – ist, dass 

sich das ZrO2 aufgrund des höheren Gehalts leichter lokal anreichert und kristallisiert. Dieses 

führt zu einer ähnlichen Situation, wie für das Cyclotrisilazan beschrieben: die SiCN(O) 

Matrix beginnt sich bei hohen Temperaturen zunächst zu separieren und dann über Si3N4 

unter Bildung von -SiC und Ausgasung von Stickstoff zu zersetzen. Das Metalloxid reagiert 

dann mit freiem Kohlenstoff zum entsprechenden Carbid. In Abbildung 4-17 sind die REM 

Aufnahmen (BSE) beider Keramiken nach der Auslagerung bei 1600 °C gezeigt. Letztendlich 

zeigt sich, dass die erwähnten mikrostrukturellen Charakteristika sowohl beim HTT 1800 als 

auch beim Cyclotrisilazan-abgeleitetem SiCN nach der Auslagerung erhalten bleiben. Das 

SiCN auf Basis des Cyclotrisilazans zeigt noch immer die Stränge, die nun allerdings aus 

Hafniumcarbid bestehen, wie EDX Messungen belegen. Im Vergleich zum HTT 1800 ist die 

Keramik auch deutlich poröser, was dem hohen Massenverlust geschuldet ist und noch 

einmal den positiven Einfluss einer homogenen Verteilung an Hafnium unterstreicht. Wie 

kommt die unterschiedliche Verteilung von Hafnium in der Matrix zustande? Ursache ist die 

unterschiedliche Architektur der jeweiligen Polymere, gezeigt in Abbildung 4-18. Im Fall der 

von Cyclotrisilazan abgeleiteten Keramik kann der Hafniumprecursor aus sterischen 

Gründen vermutlich nicht vollständig subsituiert werden. 

 

 

Abbildung 4-18: Mögliche molekulare Strukturen von Cyclotrisilazan (links) und HTT 1800 (rechts) als Modell zur 

Beschreibung der unterschiedlichen Verteilung an Hafnium [106]. 

                                                           
3
 C. Linck, geplante Dissertation 
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Zusätzlich werden durch das AIBN die Vinylgruppen miteinander verknüpft, und die Sessel 

des Cyclotrisilazans (analog zum Cyclohexan) so angeordnet, dass sich eine Verteilung des 

Hafniums ergibt, die nach der Pyrolyse zu den beobachteten Strängen führt. Im Gegensatz 

dazu sind im Polysilazan HTT 1800 die Polymerketten willkürlich über das Hafniumalkoxid 

vernetzt, was zu einer homogenen Verteilung des Übergangsmetalls in der Keramik nach der 

Pyrolyse führt. Zur Untersuchung der Polymerstruktur werden weitere Untersuchungen 

durchgeführt. Die Röntgendiffraktogramme von Hafniumalkoxid modifiziertem HTT 1800 

abgeleiteten SiHfCNO nach der Auslagerung bei 1400 °C für 5 h mit verschiedenen 

Gehalten an Hf-Precursor sind recht indifferent, wie in Abbildung 4-19 gezeigt. Bei reinem 

HTT 1800 abgeleiteten SiCN wird ausschließlich Siliciumcarbid detektiert, während mit der 

Modifikation des Polymers und zunehmendem Gehalt auch immer deutlicher Hafniumdioxid 

gebildet wird. Allerdings wird bei niedrigen Gehalten an Metallprecursor (10 Vol.-% im 

Ausgangsmaterial) praktisch kein tetragonales Hafniumdioxid gebildet, stattdessen finden 

sich Reflexe sehr geringer Intensität der monoklinen Modifikation. Dass Fehlen von Si3N4 als 

kristalline Phase deutet auf dessen Zersetzung durch carbothermische Reaktion und zeigt 

die Instabilität des SiCN unter diesen Bedingungen. Wird der Gehalt an Hafnium weiter auf 

20 Vol.-% im Ausgangsgemisch erhöht, so zeigt sich nach der Auslagerung ein anderes Bild. 

So bildet sich t-HfO2 unter gleichzeitigem Rückgang von -SiC.  

 

 

Abbildung 4-19: Röntgendiffraktogramme von SiCN auf Basis von HTT 1800 nach Auslagerung bei 1400 °C für 

5 h in Abhängigkeit des Gehalts an Hafniumalkoxid im Reaktionsgemisch vor der Vernetzung. 
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Durch die Anwesenheit der Metalloxidphase wird die Zersetzung des Si3N4 inhibiert, da es im 

Diffraktogramm nun detektiert werden kann. Zusätzlich bildet sich mit Si2N2O (= Sinoit) eine 

zusätzliche kristalline Phase aus. 

 

Nitridosilicate können sich nur in reduzierender Atmosphäre bilden, da in Anwesenheit von 

Sauerstoff Oxidation zum Silicat erfolgt. Sinoit ist sehr selten und kommt üblicherweise nur in 

Meteoritengestein vor [107]. RYALL et al. berechneten die freie Enthalpie für die Bildung von 

Sinoit aus Silica und Siliciumnitrid bei 1400 °C zu ungefähr −10 kcal [108]. Dennoch konnte 

die Bildung des Nitridosilicats über eine Festkörperreaktion nur dann beobachtet werden, 

wenn dieses bereits in kleinen Mengen katalytisch vorlag. Die Erhöhung des Gehalts an 

Hafniumbutoxid führt dazu, dass das Sinoit nicht mehr im Röntgendiffraktogramm detektiert 

werden kann. Womöglich wird bei niedrigeren Gehalten an Hf-Precursor während der 

Mikrostrukturentwicklung durch Umlagerungen SiN2O2 Zentren gebildet, die die Bildung des 

Sinoit ermöglichen. Durch die Erhöhung des Hf-Gehalts ist t-HfO2 die Hauptphase, während 

-SiC nicht mehr detektiert wird. Somit kann die Metalloxidphase das SiCN bzw. Si3N4 auch 

bei höheren Temperaturen unter Argon stabilisieren und die Reaktion mit dem freien 

Kohlenstoff, dessen Anwesenheit durch Ramanspektren nachgewiesen werden konnte, 

inhibieren. Ein ähnliches Phänomen wurde bereits bei den SiHfOC Keramiken beobachtet, 

wo die carbothermische Reaktion von Silica unterdrückt worden ist. Im Unterschied jedoch 

wird die Stabilisierung der Matrix nicht durch eine alternative Reaktion ermöglicht (im Fall 

von SiHfOC die Bildung von Hafnon), sondern durch die homogene Verteilung des Hafniums 

in der Matrix.  

 

 

Abbildung 4-20: Ramanspektroskopie von SiHfCNO basierend auf Hf-modifiziertem HTT 1800 nach der 

Auslagerung bei 1400 °C und 1600 °C. Anregungswellenlänge 633 nm. 
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Mit Erhöhung der Auslagerungstemperatur auf 1600 °C kann sowohl bei niedrigen Gehalten 

(10 Vol.-%) an Hafniumalkoxid im Ausgangsgemisch als auch bei hohen (30 Vol.-%) letzten 

Endes tetragonales und monoklines Hafniumdioxid detektiert werden. Außerdem wird in 

beiden Fällen auch die Bildung von geringen Mengen Hafnon beobachtet. Dessen Bildung 

geht eine Umlagerungsreaktion von gemischten Bindungen von SiOxN4-x zu SiO4 und SiN4 

voraus. Das gebildete Siliciumdioxid wird von dem Hafniumdioxid abgefangen und es bildet 

sich via Festkörperreaktion Hafniumsilicat. Im Fall des SiHfCNO mit geringerem Gehalt an Hf 

wird, wie bereits bei 1400 °C, zusätzlich noch in geringen Mengen Sinoit Si2N2O detektiert. 

Im Gegensatz dazu wird bei höheren Gehalten an Hafnium auch Si3N4 gebildet, wie in 

Abbildung 4-16 gezeigt. Wie bereits zuvor beschrieben wird mit der Modifikation des 

HTT 1800 die thermische Stabilität erhöht. Mit kontinuierlicher Erhöhung des Gehalts an 

Hafnium wird die Zersetzung des Siliciumnitrids und die carbothermische Reaktion zu 

Siliciumcarbid unterdrückt.  
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4.1.3 Untersuchung der Polymer-Keramik-Umwandlung von mit Hafniumalkoxid 
modifiziertem Polysilazan 

 
In den letzten zwei Dekaden wurden zahlreiche Studien zur Mikrostrukturentwicklung von 

polymerabgeleitetem SiCN und dessen Hochtemperaturverhalten veröffentlicht. Demzufolge 

fand ein breites Spektrum verschiedener Techniken, wie Röntgen- oder Neutronenbeugung 

(XRD, ND), Elektronenmikroskopie (REM/TEM) und Kernresonanzspektroskopie (NMR) 

Anwendung, um die Nano- und Mikrostrukturentwicklung als auch die Hochtemperatur-

stabilität zu beschreiben [43, 109-114]. Auch theoretische Ansätze und 

Modellierungsmethoden wie die  „Molekulare Dynamik“ (MD) als auch „Reverse-Monte-

Carlo“ (RMC) und Simulationen, die auf der Dichtefunktionaltheorie (DFT) beruhen, wurden 

zur Beschreibung herangezogen [11, 12, 115-117]. Das in dieser Arbeit verwendete 

Polysilazan HTT 1800 ist hauptsächlich linear aufgebaut, enthält aber auch cyclische 

Struktureinheiten. Am (R2Si-NH)-Grundgerüst sind Methyl- und Vinylgruppen gebunden 

(Abbildung 4-21). 

 

Abbildung 4-21: Im cyclisch aufgebauten Polysilazan HTT 1800 existieren zwei Strukturelemente, die im 

Verhältnis 80 : 20 (n : m) vorliegen. Diese enthalten neben den Vinylgruppen entweder am Silicium gebundene 
Protonen oder Methylgruppen. 

 
Die Polymer-Keramik-Umwandlung ist bisher im Detail noch nicht vollkommen verstanden, 

wohl hauptsächlich aufgrund der amorphen Mikrostruktur, die eine Charakterisierung 

erschwert. BILL und SEITZ haben sowohl die Umwandlung von Polyhydridomethylsilazan 

NCP 200 (kurz: PHMS), einem Copolymer bestehend aus Methyl- und Dimethylsilazan im 

Verhältnis 2 : 1 als auch die von Polyvinylsilazan VT50 (kurz: PVS) untersucht [101, 102]. 

Letzteres Polymer besteht aus Vinylsilazan-Einheiten mit etwa 10 % N(CH3)2 terminalen 

Gruppen. Das in der Arbeit verwendete HTT 1800 weist Elemente aus diesen beiden 

Polymeren auf, weshalb dessen Polymer-Keramik-Umwandlung in Teilen ähnlich dieser 

beiden Polymere verläuft. In Abbildung 4-22 ist der während der Pyrolyse ablaufende 

Mechanismus von PHMS gezeigt. Demzufolge findet etwa bei 550 °C die Ausbildung einer 

Methylenbrücke zwischen zwei R3SiCH3 Einheiten unter Bildung von Alkanen und 

Wasserstoff statt. Weiterhin konnte mittels MAS-NMR über die veränderte chemische 

Verschiebung im 29Si-DEPT bestätigt werden, dass es in diesem Temperaturbereich zu 

Umlagerungsprozessen kommt. Dabei reagieren gemischte SiC4-xNx mit x ≤ 3 mit R2NH 
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Zentren und bilden im finalen Schritt letztlich SiN4 Einheiten aus. Mit Erhöhung der 

Temperatur kommt es zum einen zur Addition von R3SiCH3 Einheiten an die zuvor gebildete 

Methylenbrücke, so dass letztlich eine Si4C Umgebung ausgebildet wird. Außerdem 

vernetzen die beiden gebildeten Umgebungen miteinander und bilden bei etwa 1050 °C ein 

amorphes Netzwerk miteinander, das mit weiterer Temperaturerhöhung wieder beginnt zu 

separieren und kristallines Si3N4 und SiC zu bilden. 

 

 

Abbildung 4-22: (links) Allgemeines Schema zur Beschreibung der Polymer-Keramik-Umwandlung von 

Polyhydridomethylsilazan zu SiCN [101]). (rechts) Allgemeines Schema zur Beschreibung der Polymer-Keramik-
Umwandlung von Polyvinylsilazan zu SiCN [101]). Die Reaktionswege a) und b) beschreiben die zwei 
Möglichkeiten zur Ausbildung von SiN4 Zentren. 

 

Im Fall des PVS ist die Situation ein wenig anders gelagert und in Abbildung 4-22 

dargestellt. Bei etwa 350 °C kommt es zu einer thermisch initiierten Polymerisation der 

Vinylgruppen unter Ausbildung von sp3 hybridisierten Kohlenstoffketten. Mit Erhöhung der 

Temperatur auf etwa 550 °C bis 625 °C kommt es zur Segregation der Kohlenstoffphase 

durch den Bruch der Si-C-Bindung. Dadurch kommt es zur Ausbildung einer Si-H-Bindung, 

die auch mittels IR-Spektroskopie direkt nachgewiesen werden konnte. Der zuvor 

abgespaltene Alkylrest eliminiert bei etwa 625 °C Wasserstoff unter Ausbildung eines 

konjugierten Polyens (sp2 Kohlenstoff). Die gleichzeitige Umlagerung zu SiN4 Zentren erfolgt 

entweder durch Aminierung der Si-H-Bindung unter Abspaltung von Wasserstoff 

(Möglichkeit (a) in Abbildung 4-22) oder direkt durch die Aminierung des SiN3C Zentrums 
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(Möglichkeit (b) in Abbildung 4-22). Wird die Temperatur weiter auf etwa 1050 °C erhöht, so 

setzt allmählich die Phasenseparation zu Si3N4 ein. Die Polymer-Keramik Umwandlung des 

Polysilazans HTT 1800 modifiziert mit Hafnium-n-butoxid wurde zunächst mittels TG 

gekoppelter in situ MS bis 1400 °C untersucht (siehe Abbildung 4-23). Die 

thermogravimetrische Analyse des Precursors zeigt, dass die Umwandlung in eine Keramik 

in mehreren Stufen abläuft und die keramische Ausbeute etwa 53 % beträgt. 

 

 

Abbildung 4-23: Thermogravimetrie (TG) von Polysilazan (HTT 1800) und DTG (erste Ableitung der TG) 

modifiziert mit 30 vol-% Hf(OnBu)4. Thermogravimetrische Analyse und Massenspektrometrie QMID 
Ionenstromkurven (QMID = Quasi Multiple Ion Detection) des Polysilazans HTT 1800 modifiziert mit 30 vol-% 
Hf(OnBu)4 zeigt die Abspaltung von Wasserstoff (m/z = 1, 2), Methan und Ammoniak (m/z = 16, 17) als auch von 
Isobuten und dessen Fragmente (m/z = 56, 55). 
 

Der Massenverlust in der ersten Stufe ist auf die Ausgasung von Oligomeren 

zurückzuführen. Weiterhin findet bis etwa 300 °C bis 350 °C eine Vernetzung des Silazans 

statt, welche wie im Fall des PVS hauptsächlich über eine Hydrosilylierung und 

Vinylpolymerisation abläuft, wie es in Abbildung 4-24 gezeigt ist. 

 

 

Abbildung 4-24: Mögliche Reaktionsmechanismen während des Vernetzungsvorganges von HTT 1800 bis etwa 

350 °C. Hauptsächlich laufen die Hydrosilylierung und Vinylpolymerisation ab [118]. 
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Die beiden Vernetzungsmechanismen laufen ohne einen beobachtbaren Massenverlust ab. 

Der beobachtbare Massenverlust des Precursors von etwa 25 % während des 

Vernetzungsvorganges wird auf die Ausgasung von Oligomeren mit nur geringem 

Molekulargewicht zurückgeführt. Im Temperaturbereich von 400 °C bis 700 °C wird ein 

weiterer Massenverlust von etwa 20 % registriert, der auf die Keramisierung des 

modifizierten Precursors zurückzuführen ist. Mit der bis zu einer Temperatur von etwa 

750 °C ablaufenden Keramisierung bildet sich letzten Endes eine SiHfCNO-Keramik. Mit 

Erhöhung der Temperatur bis 1400 °C wurde kein weiterer Massenverlust detektiert. 

 

 

Abbildung 4-25: 
29

Si MAS NMR Spektren von Hafniumalkoxid modifiziertem Polysilazan HTT 1800 pyrolysiert 

bei verschiedenen Temperaturen unter Argon [118]. 

 

Ebenso wurde die Polymer-Keramik-Umwandlung von Hafniumalkoxid modifiziertem 

Polysilazan mittels 29Si verfolgt, wie in Abbildung 4-25 gezeigt ist. Das Spektrum der bei 

400 °C pyrolysierten Probe zeigt die Präsenz verschiedener Umgebungen für Silicium mit 

gemischten Bindungen an (SiCxN4-x). So ist das Signal bei −4 ppm auf SiC2N2 (mit sp3 

hybridisiertem Kohlenstoff) zurückzuführen, wohingegen die Signale bei −26 ppm (mit 
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höchster Intensität) und −46 ppm den Umgebungen SiCN3 und SiN4 zugeordnet werden 

können [101, 102, 119]. Zusätzlich kann ein Peak bei −66 ppm detektiert werden, welcher 

auf das Vorhandensein von SiN3O Zentren beruht. Da bei 400 °C die Vernetzung bereits 

stattgefunden hat, haben sich die SiC2N2 Tetraeder durch die Hydrosilylierungsreaktion 

zwischen Vinyl- und Silangruppen als auch durch die Vinylpolymerisation gebildet, wie in 

Abbildung 4-24 gezeigt. Durch beide Reaktionsmechanismen wird der sp2 hybridisierte 

Vinyl-Kohlenstoff zu einem sp3 hybridisiertem, was zu einer Verschiebung des SiC2N2 

Signals zu −4 ppm führt. Andernfalls wäre das Signal deutlich zu höherem Feld verschoben. 

Allerdings ist die Intensität des Signals von SiC2N2 sehr gering, was impliziert, dass bei 

dieser Temperatur die entsprechenden Zentren nicht stabil sind und weiteren 

Umlagerungsreaktionen unterliegen. Dieses ist ein recht ungewöhnliches Verhalten bei 

Polysilazanen, da SiC2N2 Zentren eigentlich bis Temperaturen von etwa 1100 °C stabil sind 

[119]. Dieses zur bekannten Keramisierung von Polysilazanen unterschiedliche Verhalten 

mag direkt mit der Modifizierung des Precursors durch Hafniumalkoxid in Verbindung 

gebracht werden, wofür aber ein sicherer Beleg noch fehlt. Der wahrscheinlichste 

Umlagerungsprozess, der von SiC2N2 Zentren ausgehend zu der Bildung von SiCN3 

Gruppierungen führt, ist die Transaminierung, dargestellt in Abbildung 4-26. Dieser 

Reaktionsmechanismus findet unter der Abspaltung von Kohlenwasserstoffen statt, die 

mittels Massenspektrometrie untersucht werden können. 

 

 

Abbildung 4-26: Transaminierungsreaktionen, die zum Abbau der SiC2N2 Zentren führen [118]. 

 

Ebenso kann die Bildung von SiN4 auf eine Transaminierung von SiCN3 zurückgeführt 

werden. Neben den (gemischten) Bindungen SixN4-x zeigt die bei 400 °C pyrolysierte Probe 

ein zusätzliches Signal im MAS-NMR Spektrum, welches einer SiN3O Gruppierung 

zugeordnet werden kann. Zu deren Bildung kommt es durch den bereits beschriebenen 

Reaktionsmechanismus von Hafniumalkoxid mit HTT 1800. Die Alkoxygruppen werden in 

das Polymer unter Ausgasung von flüchtigen Aminen eingeführt, welche wiederum im 

Massenspektrum detektiert werden konnten. Die Tatsache, dass ein Signal von SiN3O bei 

der bei 400 °C pyrolysierten Probe präsent ist, unterstützt den postulierten 

Reaktionsmechanismus von Alkoxiden an das Polysilazan HTT 1800. Durch die Bildung der 
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Si-O-Hf-Gruppierung wird die Präzipitation von Hafniumdioxid bei höheren Temperaturen 

vorgegeben. 

 

Abbildung 4-27: Postulierte Reaktionsmechanismen, die insbesondere zur Bildung von SiN3O und SiO4 führen. 

Diese laufen zusätzlich durch die Beteiligung von Hafniumalkoxid ab [118]. 

 

Das MAS-NMR Spektrum der bei 700 °C pyrolysierten Probe zeigt die Anwesenheit von 

SiCN3 und SiN4 an. Im Vergleich zum Material, welches bei 400 °C pyrolysiert worden ist, 

nimmt die Intensität von SiCN3 relativ zum SiN4 deutlich ab. Letztere Gruppierung ist nun mit 

größtem Anteil in der amorphen Struktur vertreten. Außerdem wird das Signal von SiC2N2 

nicht mehr detektiert, was eine vollständige Umlagerung durch Transaminierung eben in 

SiCN3 und SiN4 widerspiegelt. Bei 700 °C werden zusätzlich SiN3O und SiO4 Zentren 

gebildet, die durch weitere Umlagerungsprozesse von ≡Si−N= Gruppierungen mit 

Butoxygruppen gebildet werden, wie es in Abbildung 4-27 gezeigt ist. Das Signal von SiO4 

bei −107 ppm unterliegt einer Verschiebung zu niedrigerem Feld im Vergleich zu reinem 

Silica (−110 ppm). Dieser Effekt wurde bereits bei Hafnium modifizierten Siliciumoxycarbiden 

beobachtet und wird auf die Präsenz des Übergangsmetalls in zweiter Koordinationssphäre 

zurückgeführt [120]. Nach der Pyrolyse bei 900 °C nimmt die Intensität der SiN4 Zentren 

weiter zu und ist das Signal höchster Intensität, wie aus Tabelle 4-3 und Abbildung 4-28 

ersichtlich ist. Der Anteil der SiCN3 Gruppierungen ist weiterhin stabil, wie auch schon bei 

700 °C beobachtet, sind die SiC2N2 Zentren nicht mehr im Material präsent. Insgesamt ist für 

das modifizierte keramische Nanokomposit der Anteil an karbidischem Kohlenstoff im 

Vergleich zu anderen Polysilazan abgeleiteten Keramiken sehr gering. Üblicherweise werden 

im Polysilazan gemischte SiCxN4-x Bindungen erwartet, so dass der Anteil an Silicium 

gebundenen Kohlenstoff im Allgemeinen recht groß ist. Das zum HTT 1800 recht ähnliche 
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Polysilazan VS/MS mit der allgemeinen Summenformel (SiViH-NH)x–(SiMeH-NH)y enthält 

nach der Pyrolyse bei 850 °C ca. 32 % SiC2N2, 36 % SiCN3 und 33 % SiN4, was die breite 

Verteilung der gemischten Bindungen in dem amorphen Material widerspiegelt [102, 121]. 

Demzufolge deutet die hohe Intensität an SiN4 Bindungen darauf hin, dass sich die 

Nanostruktur der mittels Hafniumalkoxid modifizierten Keramik sich von anderen Polysilazan 

abgeleiteten SiCN unterscheidet. 

 

Tabelle 4-3: 
29

Si MAS-NMR chemische Verschiebungen und Anteile der jeweiligen Zentren von SixN4-x und 

SiNxO4-x von Hafniumalkoxid modifiziertem Polysilazan HTT 1800, pyrolysiert bei verschiedenen Temperaturen 
bis 1100 °C. 

Temperatur 

°C 

SiC2N2 SiCN3 SiN4 SiN3O SiN2O2 SiO4 

ppm % ppm % ppm % ppm % ppm % ppm % 

400 −3.9 12.6 −25.6 60.7 −45.7 7.9 −65.5 18.8 - 0 - 0 

700 - 0 −27.0 26.9 −48.7 38.1 −66.1 12.4 - 0 −107 22.6 

900 - 0 −32.6 30.9 −52.5 59.6 - 0 −75.2 9.5 - 0 

1100 - 0 −32.9 12.0 −51.6 60.1 - 0 −78.1 15.2 −110 12.7 

 

Bei dieser Temperatur werden keine SiN3O oder SiO4 Signale detektiert und auch die SiN2O2 

Zentren wurden nur mit geringer Intensität gemessen. Die starke Abnahme der 

sauerstoffhaltigen Zentren kann auf die Phasenseparation des Hafniumdioxids während der 

Pyrolyse bei 900 °C zurückgeführt werden, die auch durch Transmissionselektronen-

mikroskopie beobachtet werden konnte. Somit führt die Pyrolyse des Hafniumalkoxid 

modifizierten Polysilazans bei 900 °C zu einem keramischen Nanokomposit, welches 

amorphes HfO2 dispergiert in einer amorphen SiCN(O) Matrix enthält. 
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Abbildung 4-28: Anteil gemischter Si-Zentren in Abhängigkeit der Temperatur. Deutlich zeigt sich die 

Phasenseparation durch den kontinuierlichen Anstieg von SiN4-Zentren. Außerdem zeigt sich, dass bei 900 °C 
durch den Abfall der Intensität der SiO4-Zentren die Phasenseparation zu SiCN/HfO2 erfolgt. 

 

Die Elementaranalyse der zwischen 700 °C und 900 °C pyrolysierten Proben zeigt, dass die 

Präzipitation von Hafniumdioxid ausschließlich über Umlagerungsreaktionen erfolgt und nicht 

das Ergebnis eines Zersetzungsmechanismus ist, da der Sauerstoff- und Stickstoffgehalt in 

diesem Temperaturbereich konstant bleibt. Dieses wird weiterhin durch die 

thermogravimetrischen Aufnahmen belegt, die zeigen, dass kein weiterer Massenverlust ab 

ca. 750 °C stattfindet. 

 

Tabelle 4-4: Die Anteile an Sauerstoff und Stickstoff in Gewichtsprozent für Hafniumalkoxid modifiziertes 

Polysilazan, pyrolysiert bei verschiedenen Temperaturen. 

Temperatur / °C N / w.-% O w.-% 

700 23.12 10.28 

900 23.63 10.26 

1100 21.85 10.76 

 

Auch das bei 1100 °C pyrolysierte Hf-modifizierte Polysilazan zeigt im 29Si MAS-NMR die 

Verteilung gemischter Bindungen SiCxN4-x, wobei die Signale von SiCN3 und SiN4 

dominieren. Allerdings sind auch sauerstoffhaltige Zentren wie SiN2O2 und SiO4 im Spektrum 

vertreten. Die Vollanalyse der elementaren Zusammensetzung der bei 1100 °C pyrolysierten 

Probe zeigt die Zusammensetzung SiC0.55N1.09O0.47Hf0.07 auf. Unter der Annahme, dass der 

Sauerstoff ausschließlich an Hafnium und Silicium, der Stickstoff nur am Silicium und der 

Kohlenstoff entweder als Carbid gebunden ist oder frei verteilt vorliegt, kann eine 

Phasenzusammensetzung berechnet werden, die in Tabelle 4-5 gezeigt ist: 
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Tabelle 4-5: Berechnung der Phasenzusammensetzung für Hafnium modifiziertes Polysilazan, pyrolysiert bei 

1100 °C. Angenommen wird eine vollständige Phasenseparation, gemischte Bindungen werden nicht 
berücksichtigt. 

 SixCyNzOwHfv SiC0.55N1.09O0.47Hf0.07 

 mol mol mol-% w.-% 

HfO2 v 0.07 6.60 21.15 

SiO2 (    )  ⁄  0.17 16.04 14.65 

Si3N4   ⁄  0.27 25.47 54.31 

SiC   {[(    )  ⁄ ]  (   ⁄ )} 0.01 0.95 0.58 

„freier“ C   {  {[(    )  ⁄ ]  (   ⁄ )}} 0.54 50.94 9.31 

Summe (       )  ⁄  1.06 100 100 

  

Die chemische Zusammensetzung des keramischen Nanokomposits SiHfCNO gibt die 

Ergebnisse der 29Si-MAS-NMR bezüglich der Nanostruktur wieder. Die über die Elementar-

analyse kalkulierte Menge an Siliciumnitrid (54.31 w.-%) und SiO2 (14.65 w.-%) stimmt gut 

mit dem Wert von aus der MAS-NMR überein. Zusätzlich wurde der als Carbid gebundene 

Kohlenstoff auf Basis der chemischen Zusammensetzung zu 0.6 w.-% berechnet. Der sehr 

geringe Wert legt nahe, dass der Kohlenstoff hauptsächlich als segregierte Phase (als „freier 

Kohlenstoff“) innerhalb der Keramik vorliegt. Dieses ist für Polysilazan-abgeleitete SiCN(O) 

ein untypisches Verhalten, da diese, wie Untersuchungen von IWAMOTO et al. zeigen, aus 

einer amorphen SiCxN4-x Phase mit gemischten Bindungen und separiertem Kohlenstoff 

bestehen [43]. Die Elementaranalyse von HTT 1800 abgeleitetem, nicht-modifiziertem SiCN 

belegt, dass es sich um ein untypisches Verhalten handelt. Nach Pyrolyse bei 1100 °C wird 

der Anteil an Siliciumcarbid zu 31.22 % berechnet. Die Modifizierung des Polysilazans führt 

somit zu einer deutlichen Verringerung des Anteils carbidisch gebundenen Kohlenstoffs. Im 

Fall des Hafniumalkoxid modifiziertem Polysilazan zeigt sich für die nach der Pyrolyse 

entstehende Keramik, dass nanopartikuläres Hafniumdioxid in einer amorphen SiCN(O) 

Matrix verteilt ist, die allerdings vorwiegend nicht aus gemischten SiCxN4-x Bindungen 

besteht. Vielmehr findet eine Separation in SiN4 Zentren und freien Kohlenstoff statt, die 

Intensität der anderen Silicium-Umgebungen ist nur gering. Insbesondere ist bis 1100 °C 

kein Signal von SiC4 im NMR Spektrum zu detektieren, wie es für Polysilazan abgeleitete 

Keramiken typisch wäre. Erst ab 1300 °C tritt im 29Si MAS-NMR ein Signal von SiC4 auf, 

wenngleich auch mit sehr geringer Intensität. Ähnlich wie es in Kapitel 4.2.1 für SiHfOC 

beschrieben wird, inhibiert vermutlich das nanopartikulär verteilte Hafniumdioxid die 

Separation und insbesondere die Bildung von a-SiC bis zu 1300 °C. In Abbildung 4-29 sind 

die entsprechenden 13C MAS-NMR Spektren gezeigt, welche das Bild der Polymer-Keramik-

Umwandlung komplettieren. Für die bei 400 °C pyrolysierte Probe zeigt sich unter anderem 

ein Signal bei etwa 2 ppm, welches auf Si-CH3 zurückzuführen ist. Weitere Signale bei 

13.2 ppm, 19.0 ppm, 35.2 ppm und 63.1 ppm entsprechen den an Hafnium gebundenen 
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Butoxidgruppen. Ein weiteres sehr breites Signal bei ca. 120 ppm kann den aus 

Vinylgruppen vorhandenen sp2 hybridisierten Kohlenstoffatomen zugeordnet werden. 

 

 

Abbildung 4-29: 
13

C MAS NMR Spektren von Hafniumalkoxid modifiziertem Polysilazan HTT 1800 pyrolysiert bei 

verschiedenen Temperaturen. Die Signale (*) zeigen das Vorhandensein der Butoxygruppen aus dem Alkoxid. 

 

Nach Pyrolyse bei 700 °C nimmt das Signal von Si-CH3 drastisch in seiner Intensität ab. 

Außerdem polymerisieren die Vinylgruppen, was zu einem messbaren Signal an sp3 

hybridisiertem Kohlenstoff bei 24 ppm führt. Außerdem kommt es in diesem Temperatur-

bereich zu einer Segregation von freiem Kohlenstoff, was am breiten, aber deutlichen Signal 

bei 136 ppm. Wird die Temperatur weiter auf 900 °C oder 1100 °C erhöht, wird 

ausschließlich das Signal des freien Kohlenstoffs detektiert. Die Berechnung aus der 

Elementaranalyse, dass der Hauptanteil des Kohlenstoffs segregiert in der amorphen Matrix 

vorliegt, stimmt mit dem Ergebnis aus der 13C MAS-NMR überein. Die in Abbildung 4-30 

gezeigten Ramanspektren belegen dieses zusätzlich. Während die Ramanspektren der bei 

400 °C bis 1100 °C pyrolysierten Polysilazane einen starken Fluoreszenzuntergrund 

aufweisen, der eine Detektion freien Kohlenstoffs so gut wie unmöglich macht, zeigt 
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zumindest das Ramanspektrum der bei 1300 °C pyrolysierten Probe deutlich das 

Vorhandensein segregierten Kohlenstoffs. 

 

 

Abbildung 4-30: Ramanspektren der bei 1100 °C und 1300 °C pyrolysierten, Hf-modifizierten Polysilazane. 

Deutlich sind die D- und G-Bande zu erkennen, die das Vorhandensein von freiem Kohlenstoff beweist 
(Anregungswellenlinie: 488 nm). 

 

Wie den Spektren außerdem zu entnehmen ist, weist der freie Kohlenstoff, einen hohen 

Grad der Unordnung auf. Auszumachen ist dieses anhand der hohen Intensität der D-Bande 

und dessen partieller Überlappung mit der G-Bande aufgrund der großen Halbwertsbreite. In 

Abbildung 4-31 sind die Infrarotspektren der pyrolysierten Proben dargestellt.  

 

 

Abbildung 4-31: Mittels ATR unter Argon gemessene Infrarotspektren der bei verschiedenen Temperaturen 

pyrolysierten, Hf-modifizierten Polysilazan Proben.  
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Die bei 400 °C pyrolysierte Probe zeigt im Infrarotspektrum noch Banden von aliphatischen 

Kohlenwasserstoffen (2875 cm-1 und 2960 cm-1). Wie auch schon im 13C MAS-NMR kann im 

Infrarotspektrum eine Bande detektiert werden, welches auf die Schwingung von Si-CH3 

zurückgeführt werden kann.  

 

Außerdem lässt sich unabhängig von der Pyrolysetemperatur in allen Fällen eine 

Schwingung von Si-O-Si und Si-N-Si Gruppierungen beobachten,  wobei sich die Intensität 

der letzteren Bande relativ zur Si-O-Si-Bande direkt mit der Pyrolysetemperatur korrelieren 

lässt und mit dessen Erhöhung zunimmt. Dieses stimmt mit den Ergebnissen aus der 

29Si-MAS-NMR überein, bei welchen die SiN4 Zentren ebenfalls das Signal mit der größten 

Intensität darstellen. Die noch nach Pyrolyse bei 400 °C beobachtbaren Banden, die das 

Vorhandensein von aliphatischen Kohlenwasserstoffen zeigen, sind mit Erhöhung der 

Temperatur nicht mehr zu detektieren. Dieses kann durch dessen Zersetzung und dem 

Vorgang der Kohlenstoffsegregation erklärt werden. Die Ausscheidung von Hafniumdioxid in 

amorphem SiCN konnte mittels TEM beobachtet werden (siehe Abbildung 4-32). Bei 800 °C 

pyrolysiertes Hf-modifiziertes Polysilazan ist noch vollständig amorph und zeigt keine 

Präzipitation von Hafniumdioxid. Bei Siliciumoxycarbiden lassen sich bereits bei 800 °C 

sphärische, aber noch amorphe Partikel von HfO2 beobachten. Erst wenn die Temperatur auf 

900 °C erhöht wird, kann lokal die Phasenseparation von HfO2 beobachtet werden. 

 

 

Abbildung 4-32: TEM-Aufnahmen von pyrolysiertem, mit Hafniumalkoxid modifizierten Polysilazan bei (a) 800 °C 

und (b) 900 °C. Der Phasenkontrast ist durch die beginnende Präzipitation des HfO2 deutlich größer. Die SAED 
zeigt, dass die Präzipitate vollständig amorph sind [118].  

  

a) b) 
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4.1.4 Untersuchung der Monomer-Keramik-Umwandlung von Hafniumalkoxid 
modifiziertem Cyclotrisilazan 

 

Analog wurde die Keramisierung des Hafniumalkoxid modifizierten Cyclotrisilazans mittels 

13C und 29Si MAS-NMR verfolgt. Wie bereits beschrieben, unterscheidet sich die 

Mikrostruktur des Cyclotrisilazan nach der Pyrolyse grundlegend von der des Polysilazan 

HTT 1800. Als Grund wurden die unterschiedlichen Reaktionsmöglichkeiten an Si-H und N-H 

diskutiert. In Abbildung 4-33 sind die 29Si-MAS-NMR Spektren von Hafniumalkoxid 

modifiziertem Cyclotrisilazan gezeigt, welches bei unterschiedlichen Temperaturen 

pyrolysiert worden ist. 

 

Abbildung 4-33: 
29

Si MAS-NMR-Spektren der bei verschiedenen Temperaturen pyrolysierten und mit 

Hafniumalkoxid modifiziertem Cyclotrisilazan abgeleiteten Keramiken. 
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Bei der bei 400 °C pyrolysierten Probe zeigen sich im MAS-NMR, wie schon beim 

modifiziertem Polysilazan HTT 1800 beobachtet, drei verschiedene Signale, die auf 

gemischte Bindungen von SiCxN4-x zurückzuführen sind. Die Signale bei −6 ppm und 

−24 ppm bedeuten das Vorhandensein der Zentren von SiC2N2 und SiCN3, wohingegen das 

Signal bei  −47 ppm der Umgebung von SiN4 zugeordnet werden kann [101, 102, 119]. Das 

Signal höchster Intensität ist das von SiC2N2, bedingt dadurch, dass dieses Strukturelement 

das im Precursor dominierende ist. Bei weiterer Erhöhung der Temperatur auf 700 °C ist 

eine leichte Verschiebung des Signals von SiN4 zu −54 ppm zu detektieren, dessen 

Intensität deutlich zunimmt. Im Gegenzug nimmt die Intensität des Signals der SiC2N2 

Zentren aufgrund der ablaufenden Transaminierung deutlich ab. Die Signale der gemischten 

Bindungen SiCxN4-x sind gegenüber zuvor deutlich zu hohem Feld verschoben, was mit 

einem Hybridisierungswechsel erklärt werden kann. Da aufgrund der Hydrosilylierung der 

Kohlenstoff nun nicht mehr wie in den Vinylgruppen sp2, sondern sp3 hybridisiert ist. Die 

Verschiebung des SiN4 Signals hängt womöglich damit zusammen, dass das Hafnium in 

zweiter Koordinationssphäre an diese Zentren gebunden ist. Zusätzlich zu den bereits 

beschriebenen Signalen wird nach der Dekonvolution ersichtlich, dass bei −78 ppm durch die 

Bildung von SiN2O2 Zentren ein neues Signal entsteht. Anders als beim Polysilazan 

HTT 1800 wird beim modifiziertem Cyclotrisilazan nach der Pyrolyse bei 700 °C kein Signal 

bei −107 ppm beobachtet. Dieses steht im Einklang mit dem bereits zuvor beschriebenen 

Reaktionsmechanismus von Cyclotrisilazan mit Hafniumalkoxid. So können beim Polysilazan 

durch den Angriff des Hafniumalkoxids auf die ≡Si-H Bindungen Gruppierungen von ≡Si-O-

Hf gebildet werden. 

 

Tabelle 4-6: 
29

Si MAS-NMR chemische Verschiebungen und Anteile der jeweiligen Zentren SixN4-x und SiNxO4-x 

von mit Hafniumalkoxid modifiziertem Cyclotrisilazan, pyrolysiert bei verschiedenen Temperaturen bis 1300 °C. 

Temperatur 

°C 

SiC2N2 SiCN3 SiN4 SiN3O SiN2O2 SiO4 

ppm % ppm % ppm % ppm % ppm % ppm % 

400 −5.9 59.0 −24.1 26.9 −45.1 14,1 - 0 - 0 - 0 

700 −15.9 20.9 −33.7 36.8 −54.5 30.6 - 0 -78.3 9.3 - 0 

900 −17.1 17.6 −35.0 36.1 −53.6 34.5 - 0 −75.6 11.7 - 0 

1100 −17.0 15.3 −34.1 28.8 −54.1 46.3 - 0 −74.7 9.6 - 0 

1300 −20.5 17.4 −34.5 22.1 −52.9 40.3 −68.3 13.7 - 0 −113 6.5 

 

Die gemischten Bindungen SiOxN4-x sind beim Polysilazan daher auch bereits ab 400 °C in 

dem MAS-NMR zu sehen. Durch die Umlagerungsprozesse bei höheren Temperaturen 

kommt es dann zur Bildung der SiO4(Hf)-Gruppierungen. Diese Möglichkeit ist bei den 



DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

65 

 

 

Cyclotrisilazan abgeleiteten Keramiken aber nicht gegeben. Vielmehr kommt es zur 

Ausbildung von ≡Si-N(Hf) Zentren, die erst bei höheren Temperaturen zum SiN2O2 umlagern 

und ein entsprechendes Signal im MAS-NMR liefern. Die Bildung der SiN2O2 Zentren erfolgt 

gleichzeitig mit der Zersetzung der Butoxygruppen, wie das 13C-NMR-Spektrum bei 700 °C 

zeigt. Dadurch kommt es zur Umlagerung, wie es bereits im Fall des HTT 1800 beschrieben 

und in Abbildung 4-27 dargestellt ist. Wird die Temperatur weiter bis auf 1100 °C erhöht, 

kommt es kontinuierlich zu einer weiteren Intensitätserhöhung des Signals bei −54 ppm 

(Signal größter Intensität). Das SiCN3 Signal bei −34 ppm nimmt in seiner Intensität deutlich 

ab. Nach der Pyrolyse bei 1300 °C findet im Wesentlichen keine Änderung in der 

Intensitätsverteilung statt, allerdings kann bei −113 ppm ein neues Signal (SiO4-Zentren) 

detektiert werden. Eine Übersicht über die Entwicklung der einzelnen Silicium-Umgebungen 

ist in Tabelle 4-6 dargestellt. Die Polymer-Keramik Umwandlung wurde auch mittels 

13C-MAS-NMR verfolgt und ist in Abbildung 4-34 wiedergegeben. 

 

 

Abbildung 4-34: 
13

C-MAS-NMR-Spektren, der bei verschiedenen Temperaturen pyrolysierten, aus mit 

Hafniumalkoxid modifiziertem Cyclotrisilazan abgeleiteten Keramiken. 



66 DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

 

 

Dieses weist sehr große Ähnlichkeit zu der des Polysilazan HTT 1800 auf. Die bei 400 °C 

pyrolysierte Probe zeigt ein Signal bei 3.3 ppm, welches auf das Vorhandensein von Si-CH3 

zurückgeführt werden kann. Außerdem zeigt sich erneut ein breites Signal, welches auf sp2 

hybridisierten Kohlenstoff zurückgeführt werden kann. Zusätzlich zeigen sich ebenso die 

Signale, welche die Präsenz der Butoxygruppen in dem Material beweisen. Bei Erhöhung 

der Temperatur nimmt das Si-CH3 Signal deutlich ab und sp3 hybridisierter Kohlenstoff kann 

detektiert werden. Auch nach der Hydrosylierung der Vinylgruppen ist sp2 hybridisierter 

Kohlenstoff im 13C MAS-NMR auszumachen, was eine Bildung von freiem Kohlenstoff 

bedeutet. Dieser kann ab einer Pyrolysetemperatur von 900 °C auch im Ramanspektrum 

detektiert werden, bei geringerer Temperatur führt der Fluoreszenzuntergrund 

gegebenenfalls zu einer Überlagerung möglicher Banden, wodurch der Zeitpunkt der Bildung 

des freien Kohlenstoffs nicht bestimmt werden kann. Die entsprechenden Spektren sind in 

Abbildung 4-35 gezeigt. 

 

 

Abbildung 4-35: Ramanspektren der bei 400 °C bis 1300 °C pyrolysierten, Hf-modifizierten Cyclotrisilazan 

Proben. Deutlich sind die D- und G-Bande zu erkennen, die das Vorhandensein von freiem Kohlenstoff beweist 
(Anregungswellenlinie: 488 nm). 
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Zusätzlich können für das bei 400 °C pyrolysierte Material noch CH-Schwingungen 

nachgewiesen werden, die unter anderem von ≡SiCH3 stammen. Bis zur verwendeten 

Pyrolysetemperatur von 1300 °C zeigt sich außerdem in den Ramanspektren, dass die 

Intensität der D-Bande relativ zur G-Bande gesehen zunimmt. Auf der anderen Seite 

verändert sich die Halbwertsbreite kontinuierlich mit Erhöhung der Temperatur. Zusammen-

fassend kann gesagt werden, dass durch Modifikation von (Poly-)silazanen mit 

Hafniumalkoxiden zwei Effekte erzielt werden können. Die Mikrostrukturentwicklung zeigt, 

dass eine Phasenseparation im Vergleich zum nicht modifizierten Material erst bei höheren 

Temperaturen einsetzt. Die Anteile der gemischten Bindungen SiCxN4-x sind bedeutend 

höher. Der Kohlenstoffgehalt wird wie im Fall der Siliciumoxycarbide deutlich reduziert. Der 

verbleibende Kohlenstoff liegt jedoch zum großen Teil als freier Kohlenstoff vor. 
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4.2 SiOC / HfO2 keramische Nanokomposite 
 

Im zweiten Abschnitt wird zunächst der Einfluss des Hf-Precursors auf die Polymer-Keramik-

Umwandlung von Polysiloxanen abgehandelt. Außerdem werden die Hochtemperatur-

stabilität und das Zersetzungsverhalten von SiHfOC diskutiert. Generell werden Silicium-

basierende Keramiken und keramische Nanokomposite (CMCs) für eine mögliche 

Anwendung als Bauteile mit hoher thermischer Belastung wie Gasturbinen diskutiert. 

Problematisch ist allerdings die schnelle Degradation der Keramik in korrosiver Atmosphäre, 

da dann eine auftretende Silica-Passivierungsschicht aufgelöst wird. Erste Untersuchungen 

zum hydrothermalen Korrosionsverhalten von Siliciumoxycarbiden wurden von LINCK et al. 

durchgeführt und zeigen, dass der freie Kohlenstoff die Degradation verringert. Zusätzlich 

zeigt sich, dass durch die Insertion von ZrO2 die Korrosionsbeständigkeit noch einmal 

deutlich erhöht wird [122]. Der Einfluss von HfO2 auf das hydrothermale Korrosionsverhalten 

von Siliciumoxycarbiden wird in dieser Arbeit erstmals untersucht. Das mögliche Potential 

zur Anwendung als Umweltschutzschicht erfordert die Bestimmung weiterer Kenndaten des 

SiHfOC, wie dessen Ausdehnungskoeffizienten oder Kriechbeständigkeit. Der Einfluss der 

elementaren Zusammensetzung und Mikrostruktur auf das Kriechverhalten wurde im Detail 

erstmals untersucht und ein Modell zur Vorhersage von Viskositätswerten keramischer 

Nanokomposite entwickelt. 

 

4.2.1 Untersuchung der Polymer-Keramik-Umwandlung von Hafniumalkoxid 
modifiziertem Polysiloxan 

 

Inwieweit sich die Polymer-Keramik-Umwandlung durch die Modifizierung des Polymers 

durch Hafnium-n-butoxid und die daraus resultierende Dispergierung von nanopartikulärem 

Hafniumdioxid in der keramischen Matrix von der des reinen SiOC unterscheidet, ist 

Gegenstand dieses Kapitels. Der in dieser Arbeit verwendete Precursor zur Herstellung von 

Siliciumoxycarbiden ist ein Polymethylsilsesquioxan (H3C−SiO1.5)n (kurz: PMS) und besitzt 

zusätzlich neben Ethoxy- auch Hydroxylgruppen. Die im Polymer vorhandenen 

Strukturelemente sind in Abbildung 4-36  gezeigt: 

 

 

Abbildung 4-36: Strukturelemente des WACKER Belsil PMS MK. Zusätzlich zu den Methylgruppen sind im 

Polymethylsilsesquioxan (PMS) noch Ethoxy- als auch Hydroxylgruppen vorhanden. 
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Die Reaktivität des Metallprecursors ist aufgrund der vergleichbar niedrigen 

Elektronegativität des Hafniums und dessen niedrigen Koordination im Alkoxid sehr groß. 

Um die hohe Reaktionsgeschwindigkeit des Hafniumbutoxid mit dem PMS zu reduzieren, 

und dadurch eine homogenere Verteilung des Übergangsmetalls im Präzipitat zu 

gewährleisten, wird die Reaktion mit dem PMS bei −80 °C durchgeführt. Das nach 

Trocknung erhaltene Polymer wird letztlich zu einem Grünkörper geformt und bei 

Temperaturen bis zu 1600 °C pyrolysiert. In Abbildung 4-37 ist sowohl ein Grünkörper nach 

der Formgebung als auch die Keramik nach der Pyrolyse bei 1100 °C gezeigt. 

 

 

Abbildung 4-37: Das mit Hafnium-n-butoxid modifizierte Polysiloxan ist nach der Vernetzung bei 180 °C und 

Formgebung transluzent. Nach der Pyrolyse bei 1100 °C wird ein keramisches Nanokomposit erhalten 
(30HfOR_PMS). 

 

 

Die Modifizierung des Polymethylsilsesquioxans mit Hafnium-n-butoxid wurde mittels FT-IR 

Spektroskopie nachvollzogen und ist in Abbildung 4-38 gezeigt. Das Spektrum des 

modifizierten Polymers zeigt das Vorhandensein von Si-O-Hf durch die detektierte 

Schwingungsbande bei 959 cm-1. Die Absorptionsbanden von Si-O-M wurden bereits an 

anderer Stelle mit FT-IR Spektroskopie im Bereich von 900 cm-1 bis 970 cm-1 nachgewiesen, 

wie zum Beispiel für Si-O-Zr von IONESCU et al. [14] und NOGAMI [123] oder auch Si-O-Nb 

oder Si-O-Ta [86]. Die Absorptionsbande bei 959 cm-1 in Alkoxid-modifiziertem PMS könnte 

auch den Si-OH Gruppen zugeordnet werden. Im FT-IR Spektrum des nicht modifizierten 

Polymers ist eine Schwingungsbande bei etwa 3500 cm-1 zu detektieren, die auf 

Valenzschwingungen von an Silicium gebundenen Hydroxylgruppen zurückzuführen ist. 

Diese kann für das mit jeweils 10 vol.-% (10HfOR_PMS) und 30 vol.-% (30HfOR_PMS) 

Hafniumbutoxid modifizierte PMS nicht mehr detektiert werden. Dementsprechend kann die 

Schwingungsbande bei 959 cm-1 einer Gruppierung von Si-O-Hf zugeordnet werden. 
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Abbildung 4-38: FT-IR Spektren von Polymethylsilsesquioxan (PMS) als auch mit 10 Vol.-% und 30 Vol.-% 

modifiziertem Polymethylsilsesquioxan (10HfOR_PMS und 30HfOR_PMS). Gezeigt sind in (a) der Bereich von 
4000 cm

-1
 bis 400 cm

-1
 und (b) ein detaillierter Auszug von 1600 cm

-1
 bis 400 cm

-1
. 

 

Die Bildung einer Si-O-Hf Gruppierung unter gleichzeitigem Verschwinden des Signals bei 

3500 cm-1 lässt sich durch eine Substitutionsreaktion des Hafnium-n-butoxids an Si-OH 

erklären und ist in Abbildung 4-39 schematisch dargestellt. Analog zum klassischen Sol-

Gel-Prozess handelt es sich hierbei um eine Kondensationsreaktion unter Abspaltung eines 

Alkohols. Die Reaktion unter Bildung einer M-O-M-Brücke wird auch als Oxolation 

bezeichnet [124]. Zusätzlich ist bekannt, dass Übergangsmetallalkoxide auch an 
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Alkoxygruppen substituieren können, wie es während der Bildung von Mehrkernkomplexen 

passiert [125-128]. 

 

 

Abbildung 4-39: Si–OH/Si–OEt (1) und Si–OH/Hf–O
n
Bu (2) Kondensationsreaktionen während der Vernetzung 

des Hafniumalkoxid modifizierten PMS. Die Kondensation (3) läuft analog zu (2) ab. Am Hafniumprecursor kann 
durch die Zugabe von Propanol ein Ligandenaustausch stattfinden, der nach Ablauf der Kondensationsreaktion 
eine Abspaltung von PrOH bewirkt. 

 

Die Keramisierung von reinem Polysiloxan (PMS) als auch mit einem Volumenanteil von 

10 % Hf(OnBu)4 modifiziertes Polysiloxan wurde mittels simultaner Thermoanalyse (kurz: 

STA) untersucht und ist in Abbildung 4-40 gezeigt. Die Polymer-Keramik-Umwandlung von 

reinem PMS erfolgt in drei Stufen und zeigt eine keramische Ausbeute von 86 %. In situ 

durchgeführte Massenspektrometrie zeigt, dass in der ersten Stufe Vernetzungsprozesse 

ablaufen, die unter Ausgasung von Wasser, Ethanol und n-Propanol erfolgen. Diese findet in 

einem Temperaturbereich von 170 °C bis 370 °C (das DTG Signal liegt bei 255 °C) statt. In 

der zweiten Stufe von 490 °C bis 650 °C (DTG Signal bei 535 °C) kann die Ausgasung von 

Oligomeren und auch Ethanol beobachtet werden. Zusätzlich konnten mittels in situ 

durchgeführter Infrarotspektroskopie und Massenspektrometrie Wasserstoff und Methan 

detektiert werden, die den Beginn der Keramisierung markieren.  

 

 

Abbildung 4-40: Thermogravimetrie (TG) von Polymethylsilsesquioxan (PMS) und TG wie auch DTG (erste 

Ableitung der TG) von PMS modifiziert mit 10 vol.-% Hf(O
n
Bu)4 (10HfOR_PMS). 
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Die nächste beobachtbare Stufe von 650 °C bis 850 °C (Signal der DTG bei 711 °C) geht mit 

der Ausgasung von Wasserstoff, Methan und geringen Mengen Wasser einher. Mit diesem 

letzten Zersetzungsprozess ist die Keramisierung des PMS abgeschlossen. Das 

Hafniumalkoxid modifizierte Polysiloxan hingegen zeigt in der Thermoanalyse ein 

vierstufiges Zersetzungsverhalten. In der ersten Zersetzungsstufe (DTG Peak bei 126.6 °C, 

Massenverlust von 1.88 %) finden Vernetzungsprozesse unter Ausgasung geringer Mengen 

Wasser statt. Außerdem werden mittels in situ FT-IR und MS die Verbindungen Ethanol, 

Isopropanol und Butanol detektiert. Der Nachweis von Isopropanol kann auf dessen 

Verwendung als Lösungsmittel während der Modifikation zurückgeführt werden. Außerdem 

konnte mittels NMR zweifelsfrei nachgewiesen werden, dass es zu einem teilweisen 

Ligandenaustausch bei Metallalkoxiden kommen [129] und die chemische Summenformel 

demzufolge als Hf(OnBu)4-x(O
iPr)x formuliert werden kann.  
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Abbildung 4-41: Thermogravimetrische Analyse und Massenspektrometrie QMID Ionenströme (QMID: Quasi 

Multiple Ion Detection) von Polymethylsilsesquioxan modifiziert mit 10 vol.-% Hf(O
n
Bu)4 zeigen die Ausgasung 

von Alkoholen (a, Ethanol, Isopropanol, Butanol, m/z = 31), Ethanol (b, m/z = 45), Butanol (c, m/z = 41), Wasser 
(d, m/z = 18) und Methan (e, m/z = 16) während des Aufheizens mit einer Rate von 5 K min

-1
 von Raum-

temperatur bis 1400 °C. 

 

 

Entsprechend Abbildung 4-39 kann es dann beim Vernetzungsvorgang nicht nur zur 

Ausgasung von n-Butanol, sondern auch von i-PrOH kommen. Die Ausgasung von Ethanol 

kann auf die Kondensationsreaktion von Si-OH und Si-OEt Gruppen, die im PMS vorhanden 

sind, zurückgeführt werden, wohingegen zum Beispiel die Reaktion von Si-OH mit Si-O-

Hf(OnBu)3 zur Abspaltung von Butanol unter Bildung einer Si-O-Hf(OnBu)2-O-Si Gruppierung 

führt. Die Addition des Hafniumalkoxids zum PMS führt zu einer wesentlich früheren 

Vernetzung bei niedrigeren Temperaturen, verglichen mit dem nicht modifiziertem PMS. In 
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der zweiten Zersetzungsstufe (DTG Signal bei 299.8 °C, Massenverlust 6.00 %) findet eine 

weitere Vernetzung des Polymers unter Ausgasung von Ethanol und Butanol statt, die mit 

der dritten Zersetzungsstufe (DTG Signal bei 461.4 °C, Massenverlust 3.36 %) 

abgeschlossen wird. Die vierte Zersetzungsstufe (DTG Signal bei 738.5 °C, Massenverlust 

7.96 %) ist auf die Keramisierung des Hafniumalkoxid modifizierten PMS zurückzuführen und 

wird von der Ausgasung von Wasser und Methan begleitet, wie die in situ durchgeführte MS 

zeigt. Die Bildung von Wasser während der Keramisierung des mit Alkoxid modifizierten 

PMS ist auf die Zersetzung der –Hf(OnBu)3 Endgruppen zurückzuführen. Die Zersetzung von 

Metallalkoxiden wurde bereits von BRADLEY und NANDI untersucht [130-134].  

 

Auch wenn durch die Modifizierung des PMS die Vernetzungsprozesse im Vergleich zum 

reinen Polymer zu niedrigeren Temperaturen verschoben werden, findet die Keramisierung 

unabhängig davon im gleichen Temperaturbereich statt. Im Gegensatz zu anderen 

Siliciumoxycarbiden, in deren amorpher Matrix Übergangsmetalloxide dispergiert worden 

sind (wie zum Beispiel SiNbOC oder SiTaOC), wird der Temperaturbereich, in welchem die 

Keramisierung stattfindet, nicht durch die Modifikation des PMS verschoben [86]. Die 

Modifikation des Polysilsesquioxans mit Hafnium-n-butoxid führt zu einer Unterdrückung der 

Wasserstoffausgasung während der Keramisierung wie in situ MS Studien zeigen, die in 

Abbildung 4-41 zusammengefasst sind. Dementsprechend wird in dem mit 10 vol.-% Hf-

modifiziertem PMS kein Wasserstoff detektiert, während dieses für reines Polysilsesquioxan 

der Fall ist. Die keramische Ausbeute des modifizierten PMS beträgt etwa 81 % und ist somit 

geringer als die des reinen Polymers mit etwa 86 %. Wie Abbildung 4-42 zu entnehmen ist, 

wird bei einem geringen Gehalt an Hafniumprecursor von 1 vol.-% die keramische Ausbeute 

noch weiter erhöht. Derselbe Effekt wird bei der Modifikation des PMS mit 1 w.-% 

Zirkoniumacetylacetonat festgestellt [55]. 

 

 

Abbildung 4-42: Thermogravimetrie an mit Hf-modifizierten PMS mit unterschiedlichen Gehalten an Hf-Butoxid. 

Bei sehr niedrigen Gehalten von Hf(O
n
Bu)4 wird die keramische Ausbeute erhöht.  
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Durch die Modifikation wird das Polymer vernetzt, so dass die Ausgasung von Oligomeren 

verringert und die keramische Ausbeute erhöht wird [84]. Durch Erhöhung des Gehalts an 

Hafniumalkoxid kommt es dann aufgrund der vermehrten Kondensationsreaktionen und 

Zersetzung des Hf(OnBu)4 zu einem höheren Massenverlust. Für Hafnium-n-butoxid beträgt 

die theoretische keramische Ausbeute 44.7 % und die des nicht modifizierten PMS etwa 

86 %. Werden diese Werte  zur Berechnung einer keramischen Ausbeute des PMS mit 

10 Vol.-% Hf-Precursor herangezogen, so ergibt sich bei den Gewichtsanteilen für Hf(OnBu)4 

und PMS von 10.1 % und 89.9 %, ein Wert von 81.9 %, was gut mit dem experimentell 

bestimmten Wert übereinstimmt. 

 

Die 29Si- und 13C-MAS-NMR Spektren des Hafniumalkoxid modifizierten PMS (10 vol.-% Hf-

Precursor) und des keramischen SiHfOC sind in Abbildung 4-43 und gezeigt. 

 

 

Abbildung 4-43: 
29

Si MAS NMR Spektren von Polymethylsilsesquioxan modifiziert mit 10 vol.-% Hf(O
n
Bu)4. Die 

Spektren bei Raumtemperatur und 800 °C wurden mittels Kreuzpolarisation (CP) gemessen, während die 
Spektren bei 1000 °C, 1200 °C und 1300 °C mittels Einpulsexperimenten  gemessen worden sind. Die mit einem 
Stern (*) markierten Signale sind Rotationsseitenbanden („spinning sidebands“). Die Bezeichnungen (a) bis (e) 
werden im Text näher erläutert. 
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Die Materialien mit einem ausreichend hohen Protonengehalt wurden mittels 

Kreuzpolarisation (CP) vermessen. Dieses gilt für das Hf-modifizierte PMS als auch für die 

bei 800 °C pyrolysierte Probe. Bei der Kreuzpolarisation handelt es sich um ein 

Doppelresonanzexperiment, bei denen die Signale von 29Si-Kernen durch einen 

Magnetisierungstransfer verstärkt werden [135]. Für Proben die oberhalb der genannten 

Temperatur pyrolysiert worden sind, wurde ein Einpulsexperiment (SP) durchgeführt. Wie 

auch die Elementaranalyse der vermessenen Materialien zeigt, beträgt der 

Wasserstoffgehalt bei 800 °C etwa 1.43 w.-% (Tabelle 4-1) und ist somit ausreichend hoch 

für eine CP-Messung. Das gemessene 29Si NMR Spektrum des Hafniumalkoxid modifizierten 

PMS ist dem reinen sehr ähnlich. Die in dem 29Si MAS NMR zu beobachtenden Signale bei 

−65 ppm, −57 ppm und −18 ppm sind zum einen =Si(OEt)(CH3) (e) und =Si(OH)(CH3) (d) 

und zum anderen terminalen SiCH3 (a) zuzuordnen. Diese experimentell ermittelten 

chemischen Verschiebungen stimmen gut mit denen überein, die für reines PMS 

beschrieben worden sind [136]. Im Fall des Hf-modifizierten Polymers können zwei 

zusätzliche Signale bei −56 ppm (c) und −54 ppm (b) detektiert werden, die auf Oligomere im 

Precursor zurückzuführen sind. Neben den weiteren Signalen von Methylgruppen ≡SiCH3 bei 

−3 ppm (f) und Ethoxygruppen ≡SiOCH2CH3 bei 58.8 ppm (a) und 19.2 ppm (d) werden in 

dem 13C MAS-NMR weitere Signale bei 14 ppm (e), 26 ppm (c) und 35 ppm (b) detektiert 

(Abbildung 4-44). Korrelierend mit den Ergebnissen aus der thermischen Analyse (STA-MS) 

sind diese Signale auf restliches Isopropanol (26 ppm) und Butanol bzw. Butoxygruppen 

(14 ppm, 20 ppm und 35 ppm) zurückzuführen. 

 

 
 

Abbildung 4-44: 
13

C CP MAS-NMR Spektren von Polymethylsilsesquioxan modifiziert mit 10 vol.-% Hf(O
n
Bu)4 

(wie synthetisiert bei RT) und nach Pyrolyse bei 800 °C). Die Bezeichnungen (a) bis (f) kennzeichnen 
verschiedene chemische Umgebungen und werden im Text näher erläutert. 

 

Wie zu erwarten war sind die Signale in den MAS-NMR Spektren der Hafnium modifizierten 

Siliciumoxycarbide signifikant verbreitert. Bei 800 °C besteht das keramische Material aus 
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einer amorphen SiOxCy Phase, da das 29Si MAS NMR-Spektrum mehrere Signale aufweist, 

die verschiedene SiOxC4-x Silicium-Zentren (mit x = 1 bis 4) zeigt. So werden SiC3O bei 

3 ppm (a‘), SiC2O2 bei −25 ppm (b‘), SiCO3 bei −65 ppm (c‘) und SiO4 bei −106 ppm (d‘) 

detektiert. Die Bildung von SiO4 Zentren kann als Ergebnis von Vernetzung und 

Umlagerungsprozessen während der Pyrolyse gewertet werden. 

 

Außerdem konnte die Bildung von turbostratischem Kohlenstoff im 13C MAS-NMR bei 

134 ppm (a‘) beobachtet werden. Der carbidisch gebundene Kohlenstoff in der amorphen 

SiOC Matrix gibt ein Signal im 13C MAS-NMR bei etwa 3 ppm (b‘). Die Bildung von 

gemischten Si-O-M Bindungen führen zu einer Verschiebung des SiO4 Signals zu kleinerem 

Feld im 29Si NMR Spektrum. Es besteht ein direkter Zusammenhang zwischen der Größe der 

Tieffeldverschiebung und der Anzahl der (Übergangs-)metallatome in der zweiten 

Koordinationssphäre des Siliciums [137]. So werden im Fall von Alumosilicaten große 

Verschiebungen bis zu 10 ppm gemessen, wenn das Verhältnis Si / M ungefähr gleich eins 

beträgt [138]. Ein ähnliches Verhalten wurde ebenso für Zeolithe und SiO2 / ZrO2 

Mischungen als auch für SiOC / ZrO2 beobachtet [139-142]. Wie bereits zu Beginn 

beschrieben, konnten die Si-O-Hf Bindungen in dem modifizierten Polymer mittels FT-IR 

Spektroskopie direkt nachgewiesen werden. Diese Gruppierung konnte auch mittels MAS-

NMR nachgewiesen werden. Das bei 800 °C pyrolysierte PMS zeigt im 29Si MAS-NMR SiO4 

Zentren bei einer chemischen Verschiebung von −103 ppm, was im Vergleich mit nicht 

modifiziertem Siliciumoxycarbid (Signal bei −110 ppm) [143, 144] einer Tieffeldverschiebung 

von ca. 7 ppm entspricht. Dass die Verschiebung des Resonanzsignals so gering ausfällt, 

liegt im geringen Gehalt an Hafnium begründet. So beträgt für das mit 10 vol.-% Alkoxid 

modifizierte PMS der Gehalt an Hafnium nach der Pyrolyse lediglich 0.6 mol-% wie in 

Tabelle 4-7 gezeigt ist. Durch die Präzipitation des Hafniumdioxids und dessen weiteren 

Wachstums nimmt der Gehalt des Metalls in der zweiten Koordinationssphäre der SiO4 

Zentren mit Erhöhung der Temperatur kontinuierlich ab, was zu einer messbaren Änderung 

in der chemischen Verschiebung führt. Dieses gilt sowohl für die SiO4 als auch 

gleichermaßen für die SiO3C Zentren. Mit Erhöhung der Pyrolysetemperatur wird in dem 

Material eine Phasenseparation induziert, wie mit der höheren Intensität des SiO4 und der 

Bildung von SiC Domänen im 29Si MAS-NMR deutlich nachvollzogen werden kann. Die 

Phasenseparation erfolgt durch Umlagerungsreaktionen, die ab etwa 400 °C bis 600 °C 

beginnen. Dabei handelt es sich streng genommen um Gleichgewichtsreaktionen, die 

statistisch verteilt ablaufen. Die Berechnung der freien Enthalpie zu ungefähr Null impliziert, 

dass sowohl Hin- als auch Rückreaktion gleichermaßen ablaufen. Bei höheren 

Temperaturen gewinnt die Entropie an Bedeutung und lässt die Phasenseparation erfolgen. 

In bereits separierten Bereichen, in welchen keine gemischten Bindungen mehr vorliegen, 
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sind die verschiedenen Umlagerungsreaktionen nicht mehr statistisch verteilt, die 

Phasenseparation wird induziert. Das SiO4 Signal nimmt mit Erhöhung der Temperatur 

kontinuierlich an Intensität zu und dominiert das 29Si MAS-NMR Spektrum bei 1000 °C und 

1200 °C bei −107 ppm (b‘‘), während die gemischten Bindungen SiCxO4-x (mit n = 1, 2 oder 

3) stetig in ihrer Intensität abnehmen, wie es zum Beispiel für das SiCO3 bei  −68 ppm (a‘‘) 

beobachtet werden kann. Die Signale für SiC2O2 und SiC3O sind ab einer Temperatur von 

1200 °C nicht mehr im NMR Spektrum zu detektieren. Bei 1300 °C weist das Signal von SiO4 

eine chemische Verschiebung von −107 ppm auf (c‘‘‘), die Intensität des SiCO3 verringert 

sich zunehmend (b‘‘‘), während bei −10 ppm (a‘‘‘) ein neues Signal detektiert werden kann, 

was SiC4 Zentren zuzuordnen ist und die beginnende Phasenseparation anzeigen [145-147]. 

Mit Erhöhung der Temperatur wird das SiO4 Signal von −103 ppm (bei 800 °C) auf 

−107 ppm (bei 1300 °C) zu tieferem Feld verschoben.  

 

Tabelle 4-7: Chemische Zusammensetzung von Polymethylsilsesquioxan modifiziert mit 10 vol.-% und 30 vol.-% 

Hafniumalkoxid und pyrolysiert bei verschiedenen Temperaturen. Das bei 800 °C und 1000 °C pyrolysierte Hf-
modifizierte PMS enthält noch 1.43 w.-% bzw. 0.49 w.-% Wasserstoff. 

Vol-% 
Hf(O

n
Bu)4 

Temperatur / 
°C 

C / w.-% O / w.-% Si / w.-% Hf / w.-% 

10 

800 (*) 10.95 37.75 40.5 4.86 

1000 (*) 10.30 39.2 43.45 4.47 

1100 10.37 41.1 44.2 4.26 

1200 11.80 39.0 43.6 5.05 

1300 10.47 41.2 43.6 4.23 

30 

1100 8.42 38.8 39.0 13.7 

1300 8.22 39.0 38.8 13.8 

Vol-% 
Hf(O

n
Bu)4 

Temperatur / 
°C 

chemische 
Formel 

SiC             
/ mol-% 

SiO2            
/ mol-% 

Cfrei             
/ mol-% 

HfO2         
/ mol-% 

10 

800 Si1O1.62C0.63Hf0.02 14.58 54.86 29.16 1.39 

1000 Si1O1.54C0.59Hf0.02 17.16 57.46 23.88 1.49 

1100 Si1O1.63C0.54Hf0.02 15.55 58.51 24.44 1.49 

1200 Si1O1.56C0.63Hf0.02 17.02 53.90 27.66 1.42 

1300 Si1O1.66C0.56Hf0.02 13.67 58.27 23.74 1.44 

30 

1100 Si1O1.74C0.50Hf0.06 13.87 59.12 22.63 4.38 

1300 Si1O1.76C0.49Hf0.06 13.14 59.85 22.63 4.38 
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Eine Übersicht über die Intensitätsentwicklung der gemischten SiCxO4-x ist in Tabelle 4-8 

gezeigt. Die Polymer-Keramik-Umwandlung des reinen Polymethylsilsesquioxan wurde 

bereits von MENAPACE et al. bis 700 °C untersucht [148]. Entsprechend der 

Thermogravimetrie ist die Keramisierung beinahe abgeschlossen und die gemischten 

Bindungen SiCxO4-x treten auf. Im Gegensatz zum modifizierten SiOC kann allerdings keine 

Tieffeldverschiebung des SiO4 Signals detektiert werden. Die Intensitätsverhältnisse der 

Signale entsprechen in etwa denen, wie sie für das SiHfOC gemessen worden sind. 

Demzufolge hat die Modifikation des PMS mit dem Hf-Precursor bis etwa 700 °C keinen 

nennenswerten Einfluss auf die Entwicklung der Phasenseparation. 

 

Tabelle 4-8: Intensitätsverhältnisse der gemischten Bindungen SiCxO4-x  in Abhängigkeit von der Temperatur. 

Temperatur 

°C 

SiO4 SiO3C SiO2C2 SiOC3 SiC4 

ppm % ppm % ppm % ppm % ppm % 

800 −103 23.2 −65 56.4 −25 17.7 3 2.7 - - 

1000 −105 78.4 −67 21.6 - - - - - - 

1200 −106 79.1 −69 20.9 - - - - - - 

1300 −106 81.7 −72 12.9 - - - - −10 5.4 

 

 

Die MAS-NMR ist eine globale Methode, anhand derer man sehen kann, ob das betrachtete 

System phasensepariert ist. Dessen Umfang kann durch Integration der Signalfläche 

abgeschätzt werden. Zunächst kann theoretisch die Wahrscheinlichkeit berechnet werden, 

mit der die verschiedenen Umgebungen auftreten. Die Gleichung basiert auf der Annahme, 

dass die möglichen Tetraeder des SiOxC4-x statistisch im betrachteten System verteilt 

auftreten [149]. Tatsächlich zeigen Untersuchungen von BREQUEL et al. auf Basis von 

Rietveld-Verfeinerungen, dass keine statistische Verteilung vorliegen muss [150, 151].  

 

  (        )  
  

  (   ) 
(     )

 (     )
    

(4.1) 

 

Die Variablen pSi-O und pSi-C hängen lediglich vom Si/O-Verhältnis ab und können unter der 

Annahme berechnet werden, dass alle Sauerstoffatome verbrückt an Silicium gebunden, und 

dieses wiederum nur an Sauerstoff- und Kohlenstoffatome gebunden ist. 

 

       
(   ⁄ )
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Das Si/O-Verhältnis kann aus der Elementaranalyse berechnet werden, was erlaubt, die 

prozentuale Zusammensetzung der verschiedenen Tetraeder zu berechnen. Das Ergebnis 

ist in Tabelle 4-9 festgehalten: 

 

Tabelle 4-9: Prozentualer Anteil an SiOxC4-x Tetraedern kalkuliert mit Hilfe von Gleichung (4.1) für das aus der 

Elementaranalyse bestimmte O/Si-Verhältnis. Die Berechnung erfolgt unter der Annahme, dass eine statistische 
Verteilung von Si-O und Si-C Bindungen vorliegt – analog zu [149].  

Temperatur / 
% 

chemische 
Formel 

O/Si 
SiO4 / 

% 
SiO3C / 

% 
SiO2C2 / 

% 
SiOC3 / 

% 
SiC4 / 

% 

800 °C Si1O1.62C0.63Hf0.02 
           

 
 39.0 41.4 16.5 2.9 0.2 

1300 °C Si1O1.66C0.56Hf0.02 
           

 
 43.0 40.4 14.2 2.2 0.1 

 

Ist das Siliciumoxycarbid nicht phasensepariert, sollte der prozentuale Anteil an den 

einzelnen SiOxC4-x Tetraedern ungefähr denen in Tabelle 4-9 entsprechen. Tatsächlich 

stimmen die aus der MAS-NMR ermittelten Werte für das bei 800 °C pyrolysierte SiHfOC gut 

mit den theoretisch berechneten überein. Eine messbare Diskrepanz besteht lediglich für die 

SiOxC4-x Zentren mit x = 4 bis 2 und zeigt eine beginnende Phasenseparation an. Bei 

kontinuierlicher Erhöhung der Temperatur nimmt die Abweichung wie erwartet immer weiter 

zu. Nach der Pyrolyse bei 1300 °C beträgt der mit MAS-NMR gemessene Anteil an Zentren 

von SiO4 bzw. SiC4 etwa 82 % bzw. 6 %. Werden die aus der Elementaranalyse erhaltenen 

Daten herangezogen und eine Phasenseparation von 100 % angenommen, so errechnen 

sich die Anteile von Silica bzw. SiC zu etwa 81 % und 19 %, was im Rahmen des Fehlers 

eine gute Übereinstimmung darstellt. BOIS et al. haben die Phasenseparation des 

Siliciumoxycarbids mittels MAS-NMR in Abhängigkeit von der Temperatur verfolgt und eine 

nahezu lineare Abhängigkeit für die Entwicklung der SiOxC4-x Zentren festgestellt [152]. In 

Abbildung 4-45 sind sowohl die für SiHfOC gemessenen prozentualen Anteile der SiOxC4-x 

Tetraeder, als auch die von BOIS et al. gezeigt. Bei der Gegenüberstellung zeigt sich mit der 

Abnahme der Intensität gemischter Bindungen in beiden Fällen derselbe Trend. Allerdings ist 

im Fall des SiHfOC zwischen 800 °C und 1000 °C ein deutlicher Anstieg des prozentualen 

Anteils der SiO4 Zentren zu erkennen, der mit ca. 78 % nur leicht unterhalb des aus der 

Elementaranalyse berechneten maximalen Wertes von etwa 81 % liegt. Anschließend zeigt 

sich ein leichter, kontinuierlicher Anstieg bis 1300 °C unter gleichzeitiger Abnahme der 

prozentualen Intensität gemischter Bindungen. Im Gegensatz dazu ist das von BOIS et al. 
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vermessene bei 1100 °C noch deutlich weniger phasensepariert (bei ähnlichen 

Auslagerungsbedingungen). Dieses kann im Fall des SiHfOC mit der beginnenden 

Präzipitation des Hafniumdioxids zusammenhängen, die durch HRTEM bereits bei etwa 

900 °C beobachtet werden konnte. Durch die Phasenseparation des Hafniumdioxids wird 

eine Umlagerungsreaktion induziert, die einen deutlichen Anstieg der SiO4 Zentren zur Folge 

hat. Nach BREQUEL et al. erfolgt die Phasenseparation umso früher, je geringer der 

Kohlenstoffgehalt in den Materialien ist [151]. Die von BOIS et al. untersuchten 

Siliciumoxycarbide weisen einen deutlich niedrigeren Kohlenstoffgehalt auf, weshalb die 

Phasenseparation schneller ablaufen sollte als im Fall des SiHfOC. Da die Phasenseparation 

für das keramische Nanokomposit ab 1100 °C dennoch schneller verläuft, ist ein weiteres 

Indiz, dass das Hafniumdioxid diese katalysiert. 

 

 

Abbildung 4-45: Anteile der detektierten Silicium-Zentren SiOxC4−x in Hf-modifiziertem PMS (10HfOR_PMS) in 

Abhängigkeit von der Temperatur. BOIS et al. zeigen die Koordinationsänderung der SiOxC4-x Tetraeder in 
Abhängigkeit von der Temperatur [152]. 

 

In Abbildung 4-46 ist ein Schema zur Erklärung des starken Anstiegs des prozentualen 

Anteils von SiO4 Zentren gezeigt. Zunächst kommt es ab Temperaturen höher als 400 °C 

ausgehend von SiO3C(Hf) Zentren zu einer Umlagerungsreaktion, wodurch SiO4 gebildet 

wird. Die Phasenseparation läuft zu Beginn analog zum nicht modifizierten PMS ab. Wie in 

Tabelle 4-8 gezeigt, ist auch für SiO3C bei niedrigen Temperaturen eine 

Tieffeldverschiebung festzustellen, was bedeutet, dass sich auch in diesem Fall das Hafnium 

in der zweiten Koordinationssphäre befindet. Wird die Temperatur auf 800 °C erhöht, so 

kommt es zur Kristallisation von amorphen HfO2 und Silica. Die im MAS-NMR detektierbare 

Tieffeldverschiebung der Signale nimmt mit Erhöhung der Temperatur daher immer weiter 

ab. Induziert wird die Präzipitation möglicherweise durch die Zersetzung der organischen 

Alkoxid-Gruppen am Hafnium. Die Zersetzung ist an eine Ausgasung von Wasser und 

Methan gekoppelt, was auch in der TG-MS nachgewiesen werden kann. Dieses ist 

womöglich der Grund, weshalb bei geringeren Temperaturen kein Hafnon, sondern zunächst 

amorphes Hafniumdioxid gebildet wird, was letztlich in der tetragonalen Modifikation 
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kristallisiert. Eine detaillierte Untersuchung der Phasenseparation von SiOC haben KLEEBE 

et al. durchgeführt [145]. Mittels CTEM/HRTEM und EELS konnte die Phasenseparation von 

SiOC direkt beobachtet werden. So kann im EELS Spektrum nach Auslagerung des SiOC 

bei Temperaturen größer als 1200 °C die Präsenz einer Si-O-Bindung (von Siliciumdioxid; 

bei 103 eV) bewiesen werden. Zusätzlich konnte mittels Hochauflösung gezeigt werden, 

dass sich -SiC Präzipitate wie auch so genannte „BASIC STRUCTURE UNITS“ (kurz: BSU) 

von Kohlenstoff ausgebildet haben. Desweiteren konnte gezeigt werden, dass bei einer 

einsetzenden Phasenseparation die Korngrenze zwischen in SiO2 eingebettetes 

nanopartikuläres -SiC noch vermehrt aus SiOC besteht. Zusätzlich wird angenommen, dass 

die Kristallisation von a-SiO2 zu Cristobalit durch eine kurze Phasenseparationsdistanz 

inhibiert wird. 

 

 

Abbildung 4-46: Schema zur Erklärung der Bildung von SiO4 Zentren ausgehend von SiO3C(Hf). Bei niedrigen 

Temperaturen größer 400 °C erfolgt eine Umlagerungsreaktion, wie es auch für das reine PMS bekannt ist. Wird 
die Temperatur weiter erhöht, so kommt es zur Präzipitation von HfO2 unter gleichzeitiger Bildung von SiO4-
Tetraeder. 

 

Die thermischen Analyse, FT-IR und MAS-NMR Spektroskopie belegt, dass das Material bis 

800 °C aus einer amorphen SiHfOC Phase besteht. Insbesondere die chemische 

Verschiebung der SiO4 Zentren und das Vorhandensein von Si-O-Hf Bindungen im FT-IR 

Spektrum belegen dieses. Die elementare Zusammensetzung wurde untersucht und zeigte, 

dass die Hafnium modifizierten Siliciumoxycarbide, nach der Pyrolyse bei 800 °C oder 

1000 °C, noch geringe Mengen an Wasserstoff enthalten. Der Gehalt an „freiem Kohlenstoff“ 

kann unter der Annahme berechnet werden, dass der Sauerstoff ausschließlich an Hafnium 

und Silicium gebunden ist und das verbleibende Silicium an Kohlenstoff gebunden ist [120]. 

Die Ergebnisse sind in Tabelle 4-7 festgehalten. Die Elementaranalyse lässt erkennen, dass 

der Kohlenstoffgehalt in dem keramischen Material mit Erhöhung der Pyrolysetemperatur 

tendenziell abnimmt, während hingegen der Gehalt an Hafnium und Silicium zunimmt. 

Dieses steht im Einklang mit dem beschriebenen Zersetzungsprozess, der im 

Temperaturbereich von 800 °C bis 1300 °C abläuft. Der Gehalt an freiem Kohlenstoff nimmt 
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mit Erhöhung der Temperatur ebenso von etwa 29 mol-% (800 °C) auf 24 mol-% (1300 °C) 

ab.  Die hergestellten SiHfOC Keramiken wurden hinsichtlich ihrer archimedischen Dichte in 

Abhängigkeit des eingesetzten Gehalts an Hafnium-n-butoxid (1 vol.-%, 2 vol.-%, 5 vol.-%, 

10 vol.-% und 30 vol.-%) im Ausgangsmaterial untersucht (siehe Tabelle 4-10). Zusätzlich 

kann die offene Porosität und somit eine Aussage über die Verdichtung während der 

Pyrolyse getroffen werden. Die Volumenschrumpfung kann durch die Modifikation des PMS 

mit Hf(OnBu)4 deutlich auf 10 % bis 30 % reduziert werden, welche etwa 55 % in dem nicht 

modifizierten Polymer beträgt. 

 

Tabelle 4-10: Volumenschrumpfung, archimedische Dichte und offene Porosität von SiOC / HfO2 keramischen 

Nanokompositen pyrolysiert bei 1100 °C. 

Vol-% 
Hf(O

n
Bu)4 

Volumenschrumpfung / % Offene Porosität / % 

0 (= PMS) 55.4 18.2 

1 10.5 11.2 

2 11.3 8.1 

5 29.5 5.0 

10 31.3 2.3 

 

 

Wie aus Tabelle 4-10 ersichtlich wird, nimmt die Volumenschrumpfung mit höherem Gehalt 

an Hf-Precursor  stetig zu und korreliert diesbezüglich auch mit den Werten aus der 

thermischen Analyse. Die kontinuierliche Erhöhung der Schrumpfung ist auf die Zersetzung 

der Hf-Spezies zurückzuführen. Zusätzlich zeigen die Untersuchungen eine inverse 

Korrelation des Gehalts an Hafnium und der offenen Porosität. So wurde diese nach 

Pyrolyse bei 1100 °C bei reinem SiOC zu etwa 18 % bestimmt. Allein durch die Zugabe von 

1 vol-% Hf(OnBu)4 zu reinem PMS wird nach der Keramisierung die offene Porosität auf ca. 

11 % reduziert. Die Erhöhung der Konzentration an Hf-Precursor auf 10 vol-% reduziert die 

offene Porosität weiter auf etwa 2 %, höhere Gehalte (30 vol-%) wiederum führen zu einem 

leichten Anstieg auf 5 %. Generell kann dieses Verhalten auf den zunehmenden Anteil an 

organischen Gruppen durch das Hf-Alkoxid zurückgeführt werden. Durch dessen Zersetzung 

kommt es vermehrt zur Ausgasung von Pyrolysegasen, die zu einer erhöhten Porosität 

führen. Die Pulverdiffraktometrie an den keramischen Nanokompositen SiOC / HfO2, die bei 

verschiedenen Temperaturen pyrolysiert worden sind, zeigen, dass im Falle des mit 10 vol-% 

modifizierten SiHfOC, diese bis zu 1450 °C amorph bleiben (siehe Abbildung 4-47). Die 

Mikrostrukturentwicklung von reinem PMS nach dessen Pyrolyse bis 1400 °C wurde von 

RIEDEL et al. untersucht [153]. Bis 1300 °C ist das Siliciumoxycarbid vollkommen 
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röntgenamorph, lediglich bei 20 °2 ist eine Erhöhung des Untergrunds aufgrund des 

amorphen SiO2 zu beobachten. Wird die Temperatur weiter auf 1400 °C erhöht, so treten 

Reflexe von nanokristallinem -SiC auf. In den Ramanspektren kann die Präsenz von freiem 

Kohlenstoff in dem amorphen SiOC aufgrund der beobachteten D- und G-Bande ab 1100 °C 

nachgewiesen werden. Aufgrund des hohen Fluoreszenzuntergrunds unterhalb dieser 

Temperatur wird ein Nachweis von sp2 Kohlenstoff unmöglich. Dass im Falle des SiHfOC 

keramischen Nanokomposites im Vergleich zu reinem SiOC die Bildung von -SiC nicht 

beobachtet wird, belegt die Verbesserung der Hochtemperaturstabilität durch die 

Modifizierung. 

 

 

Abbildung 4-47:  XRD (Cu-K) von SiOC / HfO2 pyrolysiert bei Temperaturen von 800 °C und 1450 °C (a) und 

nach Auslagerung bei 1300 °C für 5 h (b). Die Komposite modifiziert mit 10 vol% Hf(O
n
Bu)4 (10HfOR_PMS) 

bleiben bis 1450 °C röntgenamorph wohingegen die Materialien mit höherem Gehalt an Hafniumalkoxid nach der 
Pyrolyse bei 1300 °C nanokristallines, tetragonales Hafniumdioxid (t-HfO2) aufweisen. 

 

 

Mit Erhöhung des Hafniumgehalts in dem Ausgangsmaterial findet jedoch eine Kristallisation 

von nanokristallinem, tetragonalem Hafniumdioxid bei etwa 1300 °C statt. Dieses zeigt, dass 

der Gehalt an Hafniumalkoxid einen wesentlichen Einfluss auf das Kristallisationsverhalten 

des HfO2 in der amorphen Matrix von Siliciumoxycarbid hat. Mittels Rietveldverfeinerung 

wurde die Partikelgröße auf 8 nm abgeschätzt. Die Elektronenmikroskopie in Abbildung 4-48 

zeigt, dass das keramische Nanokomposit SiHfOC dicht, aber teilweise von Mikrorissen 

durchzogen ist.  
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Abbildung 4-48: Rasterelektronenmikroskopie an SiHfOC (30HfOR_PMS) nach der Pyrolyse bei 1300 °C. Neben 

den vorhandenen Mikrorissen (a) und Kanälen (b) zeigt sich, dass das Material zwischen diesen strukturellen 
Defekten dicht ist und keine geschlossene Porosität aufweist [120].  

 

Im Elektronenrückstreuexperiment zeigen sich in den dichten Bereichen Regionen mit 

unterschiedlichem Kontrast. Der unterschiedliche Kontrast kann einerseits auf lokale 

Dichteunterschiede der amorphen SiHfOC Matrix oder auf eine geringe Fluktuation der 

Konzentration an Hafnium zurückzuführen sein. Tatsächlich zeigt sich im CTEM, dass das 

HfO2 im Bulk zwar homogen in der amorphen Phase verteilt vorliegt, entlang der Mikrorisse, 

die häufig entlang der vorzufindenden Kanäle verlaufen, finden sich Partikel von 

Hafniumdioxid, dessen Größe mit der Entfernung vom Kanal kontinuierlich abnimmt. Die 

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) zeigt, dass allen SiHfOC keramischen Nano-

kompositen das Vorhandensein von sphärischen Partikeln von HfO2 gemein ist. Die Partikel 

sind in einer amorphen SiOC Matrix homogen dispergiert. In Abbildung 4-49 ist eine TEM 

Aufnahme von bei 1100 °C pyrolysierten Hf-modifizierten PMS gezeigt. Die HfO2 Partikel 

erscheinen aufgrund des höheren Absorptionskontrastes dunkler als die umgebende, 

amorphe Matrix. Die durchschnittliche Größe der Partikel beträgt in etwa 2 nm bis 3 nm, 

wobei die Elektronenbeugung zeigt, dass die Präzipitate nur gering kristallisiert sind. Dieses 

Ergebnis stimmt mit dem Pulverdiffraktogramm der bei 1100 °C pyrolysierten Probe überein. 

Die hochauflösenden TEM Aufnahmen (HRTEM) zeigen nur wenige Partikel mit 

Interferenzmuster, die meisten erscheinen vollständig amorph. Die Interferenzmuster im 

HRTEM sind nur dann zu sehen, wenn das Partikel parallel zum einfallenden Strahl orientiert 

ist, andernfalls ist die Gitterabbildung (Zonenachsen-Orientierung) nicht möglich und das 

Partikel erscheint amorph. 
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Abbildung 4-49: Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) Aufnahmen von 30HfOR_PMS und anschließender 

Pyrolyse bei 1100 °C. Deutlich sind dunkle, sphärische Partikel zu sehen, die mittels EDX als Präzipitate von 
HfO2 identifiziert worden ist (a). Das entsprechende Elektronenbeugungsbild SAD (Selected Electron Area 
Diffraction = Feinbereichsbeugung) zeigt nur geringe Kristallisation an, die durch HRTEM (b) bestätigt wird [14]. 

 

Es zeigt sich, dass die Partikel nach der Pyrolyse bei 1100 °C nur gering kristallisiert sind. 

Wird jedoch die Pyrolysetemperatur auf 1300 °C erhöht, so können deutlich kristalline, 

sphärische Partikel mit einer durchschnittlichen Größe von 5 - 6 nm beobachtet werden, wie 

es in Abbildung 4-50 gezeigt ist.  

 

 

Abbildung 4-50: Hochauflösende Transmissionselektronenmikroskopie Abbildungen von HfO2 Präzipitaten in 

SiHfOC (30HfOR_PMS) nach der Pyrolyse bei 1300 °C. Im Gegensatz zu dem bei 1100 °C pyrolysierten SiHfOC 
zeigen die HfO2 Präzipitate deutlich höhere Kristallinität, wie es auch in der Fourier-Transformationsabbildung 
(FFT) (b) und in dem entsprechenden Elektronenbeugungsbild (SAD, Selected Area Diffraction = 
Feinbereichsbeugung) gezeigt ist (a) [120]. 

  

Der Volumenanteil an Hafniumdioxid kann durch die TEM-Abbildung auf 3.2 vol-% 

abgeschätzt werden (basierend auf einer Probendicke von 20 nm und einem Radius der 

sphärischen Partikel von 3 nm). Wird der Volumenanteil mittels der Elementaranalyse 

berechnet, wird ein Wert von 4.6 vol-% ermittelt (basierend auf einer Dichte für SiOC von 

2.23 gcm-3 [98] und 9.68 gcm-3 für HfO2) und zeigt somit eine gute Übereinstimmung. 
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4.2.2 Mikrostrukturentwicklung von SiHfOC ab T ≥ 1100 °C 
 

In diesem Abschnitt wird die Stabilität von SiOC / HfO2 keramischen Nanokompositen 

hinsichtlich ihres Zersetzungs- und Kristallisationsverhalten und der Mikrostrukturentwicklung 

bei hohen Temperaturen bis 1600 °C diskutiert. Wie im Abschnitt zuvor bereits erwähnt, 

werden nach Pyrolyse bei 1300 °C keramische Nanokomposite erhalten, bei denen die 

sphärischen Nanopartikel aus tetragonalem Hafniumdioxid eine Größe von etwa 5 nm bis 

10 nm besitzen. Auch wenn durch die chemische Modifizierung des Precursors und der 

darauffolgenden Prozessierung eine homogene Keimbildung erwartet wurde, so zeigen die 

TEM-Aufnahmen in Abbildung 4-51, einen Gradienten der Partikelgröße. Die Vergröberung 

der Partikel wurde sowohl unabhängig vom Gehalt an Hafnium als auch der Auslagerungs-

temperatur beobachtet. 

 

Abbildung 4-51: Transmissionselektronenmikroskopie von Hafniumalkoxid modifiziertem PMS  (30 vol.-%) 

ausgelagert bei 1300 °C. Deutlich sind durch den Phasenkontrast sphärische Partikel von HfO2 zu erkennen (a), 
wobei die Größenverteilung inhomogen ist und keiner Gaußverteilung entspricht (b) [154]. 

 

Neben den in Abbildung 4-48 gezeigten Mikrorissen sind auch größere Risse zu 

beobachten, die durch die hohe Schrumpfung und die Keramisierung hervorgerufen werden, 

da diese mit einer Ausgasung flüchtiger Spezies verbunden sind, wie auch die thermische 

Analyse zeigt. Als zusätzliche Ursache kann in diesem Fall auch die hohe Probendicke von 

bis zu 5 mm diskutiert werden. Die Grünkörper lassen sich dann nicht mehr ausreichend 

verdichten, da das Polymer durch die Modifikation stark vernetzt wird. Das nicht-modifizierte 

PMS beginnt als Thermoplast bei etwa 80 °C zu schmelzen, wohingegen sich das Polymer 

nach der Modifizierung mit dem Hafniumalkoxid bei höheren Temperaturen direkt zersetzt, 

es sich also um einen Duroplast handelt. Die Mikroporen liegen immer entlang der 

Mikrorisse, weshalb sie als Kanäle angesehen werden können, an dessen Stelle die 

Ausgasung der Pyrolysegase erfolgt, wie es in Abbildung 4-52 gezeigt ist. Das lokale 

Kornwachstum von HfO2 wurde ausschließlich entlang der Kanäle oder Mikrorisse an 
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inneren Oberflächen und an äußeren Oberflächen beobachtet. Dieses legt die Vermutung 

nahe, dass mit der Ausgasung von kohlenstoffhaltigen Spezies wie Methan, die bis etwa 

800 °C erfolgt und in der TG-MS beobachtet werden konnte, die Zersetzung der Matrix in 

einem direkten Zusammenhang mit diesem Effekt steht. Die Oberflächenreaktion führt zu 

einer Verringerung des Gehalts an intrinsischen, freiem Kohlenstoff, so dass SiO2 

angereicherte Domänen in der amorphen Matrix entstehen. Wie in Kapitel 4.2.4 gezeigt 

wird, nimmt dadurch auch die Viskosität der Matrix bei hohen Temperaturen im Vergleich 

zum Siliciumoxycarbid deutlich ab. Dieses wiederum führt zu einem deutlich erhöhten 

Diffusionskoeffizienten des Hafniums innerhalb dieser Domänen und somit zu einem 

vergrößerten Kornwachstum von HfO2 durch Ostwald-Reifung.  

 

 

Abbildung 4-52: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (BSE) von SiHfOC mit einem Gehalt von 30 vol.-% 

im Startmaterial, ausgelagert bei 1300 °C.  Mikrorisse und die entsprechenden Kanäle (a) als auch die entlang 
der Kanäle sichtbaren Präzipitate [154]. 

 

In Abbildung 4-53 ist die durch einen Mikroriss gebildete innere Oberfläche gezeigt, in 

dessen Nähe die Kornvergröberung beobachtet werden kann. Wie zuvor erwähnt, ist der 

Grund der kontinuierlich steigende Diffusionskoeffizient, da die Matrix zunehmend weiter in 

Richtung der Oberfläche an Kohlenstoff verarmt. Zusätzlich zeigt sich, dass die Matrix in der 

unmittelbaren Umgebung von HfO2 Partikeln an denselben verarmt ist, ebenfalls das 

Kornwachstum über Ostwald-Reifung nahelegt. Nicht nur entlang der Mikrorisse wurde eine 

verstärkte Kristallisation von HfO2 festgestellt, auch in den Poren wurde dieses vermehrt 

beobachtet. Es ist bekannt, dass das Kristallisationsverhalten durch die Anwesenheit von 

Poren und der damit verbundenen Verringerung der thermodynamischen Barriere beeinflusst 

wird. So ist generell die Keimbildungsgeschwindigkeit in Poren um ein Vielfaches höher als 

an glatten Oberflächen. Zusätzlich spielt die Größe der Poren eine entscheidende Rolle [155, 

156]. In diesem Zusammenhang kann zunächst davon ausgegangen werden, dass die in 

den SiHfOC keramischen Nanokompositen vorhandene Porosität einen Einfluss auf das 
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Kornwachstum des HfO2 hat. Weitere Untersuchungen mittels Elektronenmikroskopie zeigen 

aber, dass die Poren vermehrt Kohlenstoff in Form von Graphit enthalten, was ein weiteres 

Kristallwachstum inhibiert, so dass die Kohlenstoffverarmung durch die Ausgasung den 

entscheidenden Faktor darstellt. 

 

 

Abbildung 4-53: Aufnahmen des Transmissionselektronenmikroskops von SiOC/HfO2 keramischen Nano-

kompositen (a) ausgelagert bei 1100 °C (10HfOR_PMS) und (b) bei 1300 °C (30HfOR_PMS). Im linken Bild ist 
die durch einen Mikroriss gebildete innere Oberfläche gezeigt. Deutlich ist die Kornvergröberung in Richtung der 
Oberfläche zu beobachten, die auf die Zersetzung der amorphen Matrix zurückzuführen ist. Auf der rechten 
Aufnahme ist ein Hafniumdioxid-Strang bestehend aus einzelnen Kristalliten gezeigt. In der unmittelbaren 
Umgebung dieser Hf-Anreicherung ist die Matrix an HfO2 Partikeln verarmt und bildet die Diffusionszone. Das legt 
ein Kornwachstum über Ostwald-Reifung nahe [154]. 

 

Pulverdiffraktometrie an SiHfOC mit niedrigerem Gehalt an Hafnium (10 vol.-%) zeigt, dass 

das Material nach Pyrolyse bei 1300 °C noch vollständig röntgenamorph vorliegt, 

wohingegen das Material mit höherem Hf-Gehalt (30 vol.-%) breite Reflexe von tetragonalem 

Hafniumdioxid aufweist (Abbildung 4-47). Wird die Temperatur auf 1400 °C erhöht, so ist 

weiterhin lediglich t-HfO2 im XRD zu detektieren, allerdings steigt die mittels Rietveld-

Verfeinerung bestimmte durchschnittliche Partikelgröße auf etwa 11 nm an. Werden die 

SiHfOC keramischen Nanokomposite für 5 h bei 1600 °C unter Argon-Atmosphäre 

ausgelagert, so kann eine deutliche Kristallisation verschiedener Phasen abhängig vom 

Hafnium-Gehalt beobachtet werden (siehe Abbildung 4-54). So kann bei dem 

10HfOR_PMS sowohl m-HfO2 als auch die tetragonale Modifikation detektiert werden. 

Zusätzlich treten kleine Anteile von Hafnon als auch -SiC im Röntgendiffraktogramm auf.  
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Abbildung 4-54: Röntgendiffraktogramme bei 1300 °C und 1400 °C pyrolysierter SiHfOC keramischer Nano-

komposite mit unterschiedlichem Hf-Gehalt (links). Zusätzlich sind für SiHfOC die Diffraktogramme nach der 
Auslagerung für 5 h bei 1600 °C unter Argon abgebildet (rechts). 

 

Die Bildung des -SiC findet durch eine vorangegangene Phasenseparation des 

Siliciumoxycarbid in amorphes Silica, Siliciumcarbid und freiem Kohlenstoff statt. Zusätzlich 

kann im Anschluss eine carbothermische Reaktion von amorphem SiO2 mit freiem 

Kohlenstoff unter Bildung von -SiC erfolgen. Wie in Abbildung 4-55 gezeigt, kann die 

Anwesenheit von freiem Kohlenstoff mittels Ramanspektroskopie über die D- und G-Bande 

beobachtet werden.  

 

 

Abbildung 4-55: Ramanspektrum von SiHfOC (10HfOR_PMS) nach der Auslagerung bei 1600 °C für 5 h unter 

Argon. Deutlich ist der freie Kohlenstoff über die D- und G-Bande zu analysieren. 

 

Die Elementaranalyse von SiHfOC zeigt zudem, dass sich der Kohlenstoff- und 

Sauerstoffgehalt in dem Material von 1300 °C auf 1600 °C nicht verändert, und dass die 

keramischen Nanokomposite selbst bei 1600 °C stabil sind und keine Zersetzung der Matrix 

auftritt (Tabelle 4-11). Die Auslagerung von nicht modifiziertem PMS bei 1600 °C führt dazu, 

dass der Sauerstoffgehalt auf etwa 1 Gew.-% abfällt. Dieses erfolgt aufgrund der 
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carbothermischen Reduktion von amorphem Siliciumdioxid zu Siliciumcarbid und 

gasförmigen CO. Aufgrund der Ergebnisse aus der Elementaranalyse kann daher 

angenommen werden, dass die Präsenz von -SiC in dem Hf-modifizierten SiOC auf die 

Phasenseparation zurückzuführen ist und nicht auf einen Zersetzungsprozess. 

 

Tabelle 4-11: Kohlenstoff- und Sauerstoffgehalt für 10HfOR_PMS nach der Auslagerung bei verschiedenen 

Temperaturen. In beiden Fällen bleiben die Werte nahezu konstant. 

Temperatur C / Gew.-% O / Gew.-% 

1300 9.78 41.6 

1400 10.66 40.7 

1600 9.70 41.4 

 

Nach der Auslagerung bei 1600 °C zeigt sich bei dem keramischen Nanokomposit mit 

höherem Hf-Gehalt (30HfOR_PMS) im Röntgendiffraktogramm Hafnon als Hauptphase. 

Außerdem finden sich noch monoklines und tetragonales HfO2 und geringe Anteile an 

Siliciumcarbid (Abbildung 4-54). Die Bildung von Hafnon kann über eine Festkörperreaktion 

von Hafniumdioxid mit Silica (dieses ist entweder kristallines Cristobalit bzw. Quarz oder es 

liegt amorph vor) bei Temperaturen von 1500 °C bis 1600 °C erfolgen [17, 157]. Die Bildung 

des Hafnon nach der Auslagerung des SiHfOC bei 1600 °C ist auf eine Festkörperreaktion 

des Hafniumdioxids mit amorphem Siliciumdioxid zurückzuführen. Im Vergleich zu reinem 

Siliciumoxycarbid wird der Ablauf der Mikrostrukturentwicklung durch die Anwesenheit von 

Hafniumdioxid beeinflusst. Es ist davon auszugehen, dass eine homogene Verteilung der Hf-

Spezies eine grundlegende Voraussetzung darstellt. Starke lokale Anreicherungen würden 

dazu führen, dass sich die Komponenten nicht gegenseitig beeinflussen würden und sich 

SiHfOC wie SiOC hinsichtlich dessen Zersetzung verhalten würde. Wie das Hafniumdioxid 

die ablaufenden Prozesse verändert, ist in Abbildung 4-56 festgehalten. In dem SiHfOC 

treten oberhalb von 1400 °C zwei Reaktionen des amorphen Siliciumdioxids auf. Zum einen 

kann es mit dem freien Kohlenstoff zur Bildung von -SiC und zum anderen in einer Reaktion 

mit dem HfO2 zur Bildung des Hafnon kommen. Während die Bildung des Siliciumcarbids als 

ungünstig eingestuft werden kann, da es einer Zersetzung des Siliciumoxycarbids unter CO 

Ausgasung gleichkommt, ist die Bildung von Hafnon aus dem zuvor phasensepariertem SiO2 

vorteilhaft, da eine hochtemperaturstabile Phase gebildet wird, die zusätzlich als 

Sauerstoffbarriere fungiert, und somit voraussichtlich die Oxidationsbeständigkeit des 

keramischen Nanokomposites erhöht.  
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Abbildung 4-56: Schema zur Darstellung der bei verschiedenen Temperaturen ablaufenden Reaktionen. Das 

HfO2 bildet mit amorphem Silica das Silicat und verhindert somit die carbothermische Zersetzung des Komposit. 

 

Sowohl die Ergebnisse als auch eine rein thermodynamische Betrachtung zeigen, dass die 

Reaktion des SiO2 mit Hafniumdioxid bevorzugt ist und somit die Hafnon-Bildung die 

carbothermische Zersetzung der SiOC Matrix unterdrückt. Wie Abbildung 4-54 zeigt, wird 

beim 30HfOR_PMS nach der Auslagerung bei 1600 °C für 5 h kein -SiC im Diffraktogramm 

mehr identifiziert, gleichwohl es neben dem freien Kohlenstoff lokal durchaus noch im TEM 

zu detektieren ist, wie Abbildung 4-57 zeigt.  

 

 

Abbildung 4-57: HRTEM Aufnahmen von SiOC / HfO2 (30HfOR_PMS) ausgelagert bei 1600 °C für 5 h. a) SiC 

und HfSiO4 Korngrenze, (b) SiC, Kohlenstoff in amorpher SiO2-Matrix [154].  

 

Eine thermodynamische Betrachtung der in Abbildung 4-56 gezeigten 

Reaktionsgleichungen spiegelt das Ergebnis der Mikrostrukturentwicklung wider. Die freie 

Bildungsenthalpie von Hafnon aus den Oxiden beträgt −25.0 ± 0.2 kJ mol-1 [158], und damit 

ist die Reaktion ähnlich exergonisch wie die des Zirkons mit −24.0 ± 0.2 kJ mol-1 [158, 159]. 

Dem gegenüber steht eine Reaktionsenthalpie von +77.8 kJ mol-1 für die Bildung von 

Siliciumcarbid über die carbothermische Reaktion von Silica unter Ausgasung von CO [160]. 
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Tabelle 4-12: Massenverlust von PMS und Hf-modifiziertem PMS unterschiedlichen Gehalts nach der 

Auslagerung bei verschiedenen Temperaturen für 5 h. 

 Massenverlust / % 

Temperatur 1300 °C 1400 °C 1600 °C 

PMS 0.60 1.00 48.80 

10HfOR_PMS 1.19 11.88 18.28 

30HfOR_PMS 0.22 1.33 8.56 

 

Dieses zeigt eindeutig, dass die Hafnon-Bildung gegenüber der carbothermischen Reaktion 

bevorzugt wird und daher die -SiC Bildung inhibiert wird, auch wenn sich natürlich die freie 

Bildungsenthalpie und die Reaktionsenthalpie (bei Raumtemperatur) nur bedingt vergleichen 

lassen, so zeigt das experimentell bestimmte Ergebnis doch, dass dennoch der Trend gut 

wiedergegeben wird. Ein weiteres Maß für die thermische Stabilität der keramischen 

Nanokomposite ist deren Massenverlust nach längerer Auslagerung (siehe Tabelle 4-12). So 

wurde sowohl 10HfOR_PMS und 30HfOR_PMS bei verschiedenen Temperaturen für 5 h 

unter Argon ausgelagert. Zusätzlich wurde der Massenverlust nach Auslagerung unter 

denselben Bedingungen auch für das reine PMS gemessen. Das nicht-modifizierte PMS 

zeigt nach der Auslagerung bei 1300 °C und 1400 °C nur sehr geringe Massenverluste von 

0.6 % und 1.0 %, was zeigt, dass das Hafnium-freie SiOC unter diesen Bedingungen 

bezüglich der möglichen Zersetzung stabil ist. Wird die Temperatur auf 1600 °C erhöht, so 

zeigt sich jedoch ein deutlicher Massenverlust von fast 50 %, was allein auf die 

carbothermische Reaktion zurückzuführen ist. Das 10HfOR_PMS zeigt nach der 

Auslagerung bei 1300 °C einen ähnlichen Massenverlust wie das reine Siliciumoxycarbid, 

wohingegen sich der Massenverlust bei 1400 °C auf 11.88 % erhöht, und somit deutlich 

höher liegt als das Referenzmaterial. Wird das keramische Nanokomposit allerdings bei 

1600 °C ausgelagert, so ist der Massenverlust mit 18.28 % im Vergleich zum reinen SiOC 

deutlich reduziert. Wird der Gehalt an Hafnium weiter erhöht, so ist der Massenverlust nach 

der Auslagerung bei 1400 °C von etwa 1.3 % mit dem Referenzmaterial vergleichbar. Wird 

nun die Temperatur auf 1600 °C erhöht, so ist der Massenverlust mit 8.6 % deutlich geringer 

als für das reine Siliciumoxycarbid. Der geringe Massenverlust nach den 

Langzeitauslagerungen bis 1600 °C macht die hohe thermische Stabilität des SiHfOC 

deutlich. Durch die Modifikation des SiOC mit dem Hafniumalkoxid wird die thermische 

Stabilität deutlich erhöht und kann durch die sukzessive Steigerung des Gehalts an 

Hafniumdioxid auch kontinuierlich verbessert werden. In Abbildung 4-58 ist die 

Mikrostruktur von 30HfOR_PMS nach der Auslagerung bei 1600 °C gezeigt. Wie aus der 

Abbildung erkennbar ist, haben sich Hafnon-Kristallite mit einer homogenen 
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Größenverteilung gebildet. Lediglich entlang der erwähnten Kanäle ist eine Korn-

vergröberung festzustellen. Der Grund für die homogene Verteilung der Partikelgröße, 

ausgehend von einer inhomogenen, ist bis heute noch unklar. 

 

 
 

Abbildung 4-58: Transmissionselektronenmikroskop-Aufnahmen von 30HfOR_PMS nach der Auslagerung bei 

1600 °C für 5 h. Die Abbildung (a) zeigt die homogene Verteilung von Partikeln, die mittels Elektronenbeugung 
als Hafnon identifiziert werden konnten, während in Abbildung (b) gezeigt ist, dass nur lokal in Kanälen noch ein 
weiteres Kornwachstum von Hafnon stattfindet [154]. 

 

Der nur geringe Massenverlust nach einer Hochtemperatur-Thermogravimetrie, durchgeführt 

bis zu 2000 °C, zeigt die hohe Stabilität des modifizierten SiOC (30HfOR_PMS). Der mit der 

Temperatur aufgezeichnete Massenverlust und Wärmestrom (DSC) sind in Abbildung 4-59 

dargestellt. Das Hf-modifizierte Siliciumoxycarbid wurde zunächst bei 1100 °C präpyrolysiert 

und anschließend mit einer Rate von 40 °C min-1 bis zu einer Temperatur von 2000 °C 

aufgeheizt. Der detektierte Massenverlust beträgt etwa 1.55 % und liegt somit um den 

gleichen Wert, wie es bereits für das SiBCN gemessen worden ist [91]. Auch wenn aufgrund 

der kurzen Auslagerungszeit bei hohen Temperaturen nur ein geringer Massenverlust 

festgestellt wird, so dass in diesem Zusammenhang keine Aussage über die 

Langzeitstabilität des Materials bei hohen Temperaturen gemacht werden kann, so liegt der 

Massenverlust jedoch bei sehr geringen Werten. Wie außerdem in Abbildung 4-59 gezeigt 

wird, ist kein Signal im DSC zu detektieren. Somit laufen auch keine Kristallisationsprozesse 

ab, was ebenfalls durch die kurze Hochtemperaturphase relativiert ist. 
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Abbildung 4-59: Hochtemperatur-Thermogravimetrie (HT-TG) von Hf-modifiziertem Siliciumoxycarbid 

(30HfOR_PMS) bis 2000 °C (oben) in Argon. In der DSC zeigt sich kein auffälliges Signal (unten). 

 

Zudem konnte bereits zuvor in Abbildung 4-50 mittels HRTEM gezeigt werden, dass im 

SiHfOC die Kristallisation bereits bei 1100 °C einsetzt. Da das SiHfOC vor Beginn der 

Hochtemperatur-Auslagerung bereits bei dieser Temperatur pyrolysiert worden ist, kann 

somit beim erneuten Temperaturanstieg im DSC kein Signal detektiert werden. Das 

Röntgendiffraktogramm in Abbildung 4-60 der ausgelagerten Probe zeigt praktisch 

ausschließlich Reflexe von monoklinem Hafniumdioxid jedoch keine, die auf eine Zersetzung 

des Siliciumoxycarbids zurückgeführt werden können. Insbesondere die fehlenden Reflexe 

des -SiC beweisen die hohe Beständigkeit der Matrix im Hinblick auf Kristallisation und 

Zersetzung. Dieses ist zum einen mit dem geringen Massenverlust, aber auch mit dem 

fehlenden Signal im DSC korrelierbar. Lediglich bei 30 ° 2 zeigt sich ein 

intensitätsschwaches Signal, dass auf ursprünglich vorhandenes t-HfO2 zurückzuführen ist. 

Dass sich im XRD des SiHfOC nach der Hochtemperatur-Thermogravimetrie im Gegensatz 
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zu den keramischen Nanokompositen nach den Langzeitauslagerungen bei 1600 °C für 5 h 

praktisch kein tetragonales HfO2 wiederfindet, hängt damit zusammen, dass die Hafnium-

Diffusion im SiOC bei 2000 °C stark erhöht ist und die Kristallite die kritische Partikelgröße 

von 4 nm – 10 nm überschreiten.  

 

 

Abbildung 4-60: Das Röntgendiffraktogramm des SiHfOC (30HfOR_PMS) nach der HT-Thermogravimetrie bei 

2000 °C zeigt, dass sich fast ausschließlich m-HfO2 gebildet hat. Lediglich bei 30° lässt sich ein Reflex geringer 

Intensität von t-HfO2 beobachten (nicht indiziert). Die Bildung von -SiC lässt sich im Röntgendiffraktogramm 

nicht analysieren. 
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4.2.3 Synthese von heißgepressten Siliciumoxycarbiden 
 

Die Pyrolyse von Hf-modifizierten PMS unter Argon führt zu SiHfOC keramischen 

Nanokompositen, die allerdings von Mikrorissen und Kanälen durchzogen sind. In der 

unmittelbaren Nähe dieser Defekte kommt es durch Ausgasung kohlenstoffhaltiger Spezies 

zur Ausbildung von Silica-Domänen, in denen es zur Kornvergröberung von HfO2 und 

Reaktion desselben zum Hafnon. Wie in Kapitel 4.1.2 für Polysilazane gezeigt wurde, führt 

eine inhomogene Verteilung der Metalloxid-Phase in SiCN / HfO2 keramischen 

Nanokompositen zu einem Zersetzungsverhalten, dass eher dem reinen SiCN entspricht. Ein 

ähnlicher Effekt dürfte für die Siliciumoxycarbide gelten, weshalb eine möglichst homogene 

Verteilung der Metalloxid-Phase angestrebt wird. Zusätzlich können Makrorisse auftreten, 

sofern die Dicke der Probe einen kritischen Wert überschreitet. Die in dem drucklos 

pyrolysierten Material vorhandene Porosität führt zu einer Vergrößerung der Oberfläche und 

beeinflusst daher die Oxidations- oder Korrosionsbeständigkeit negativ. Bereits in den 70er 

Jahren wurde damit begonnen, Silica-Gläser druckassistiert oberhalb der 

Glasübergangstemperatur zu verdichten [161, 162]. BREVAL et al. haben verschiedene 

Polysiloxane pyrolysiert und anschließend im Bereich von 1400 °C bis 1650 °C heißgepresst, 

um den Einfluss des freien Kohlenstoffgehalts und der Sintertemperatur auf die Mikro- und 

Nanostruktur zu untersuchen [163]. ESFEHANIAN et al. haben zur Herstellung von PMS 

abgeleitetem SiOC das Field-Assisted Sintering (FAST) verwendet [164]. Für das ebenfalls 

amorphe SiCN haben WAN et al. die Verdichtung während der Polymer-Keramik-

Umwandlung durch die Messung der Porosität untersucht. Die Eliminierung von Poren erfolgt 

in Abhängigkeit von ihrer Größe nach zwei unterschiedlichen Mechanismen. Während für 

Poren mit kleinem Durchmesser von 10 nm bis 20 nm die Verdichtung auf 

Oberflächenreaktionen zurückzuführen ist, können größere Poren ausschließlich durch 

viskoses Fließen der Matrix eliminiert werden [165]. Da für die Siliciumoxycarbide ein 

ähnlicher Mechanismus vermutet werden kann, werden diese oberhalb ihrer 

Glasübergangstemperatur druckassistiert verdichtet. In Abbildung 4-61 sind das 

Temperaturprogramm während des Heißpressens und die dazugehörige Verdichtungskurve 

gezeigt. Die eingezeichneten Pfeile zeigen an, wann das Material mit 30 MPa belastet oder 

wieder entlastet worden ist. Der Verlauf der Verdichtungskurve zeigt, dass bis zum Moment 

der Druckbeladung eine Expansion des Materials aufgrund dessen thermischer Ausdehnung 

gemessen wird. Mit der Druckapplikation kontrahiert sowohl das SiOC als auch das Hf-

modifizierte Komposit deutlich. Bis zum Erreichen der ersten Haltezeit bei 1400 °C 

kontrahiert das Si(Hf)OC weiter, verdichtet sich aber bis zum Ende der ersten Stufe nicht 

weiter. Auch mit Erhöhung der Temperatur auf 1600 °C findet keine weitere Verdichtung 

statt. Stattdessen dehnt sich das Material bis zum Erreichen der zweiten Stufe weiter aus. 
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Während der gesamten Haltezeit bei 1600 °C bleibt das Volumen konstant und kontrahiert 

erst aufgrund dessen thermischen Ausdehnungskoeffizienten beim Abkühlen. 

 

 
 

 
 

Abbildung 4-61: Sinterkurven für das HP-SiOC und HP-SiHfOC. Die Temperatur und die Verdichtungskurve sind 

in Abhängigkeit von der Zeit dargestellt. Die Pfeile kennzeichnen einerseits den Beginn als auch das Ende der 
Druckbelastung. 

 

Mit anderer Pressgeometrie durchgeführte Heißpressversuche, bei denen im 

Temperaturprogramm nur eine Haltezeit von 30 min bei 1400 °C oder 1600 °C eingebaut 

war, zeigen gemessene Sinterkurven, dass die Verdichtung bei 1400 °C, insbesondere für 

das nicht modifizierte Siliciumoxycarbid, nicht vollständig abgeschlossen ist4. Die von 

ESFEHANIAN et al. gemessene Härte und Biegefestigkeit zeigt außerdem nach dem Sintern 

bei 1600 °C ein Maximum, weshalb das pyrolysierte PMS in einem zweistufigen 

Temperaturprogramm bei 1600 °C gepresst worden ist. Die Sinterkurve zeigt, dass die 
                                                           
4
 Die Heißpressversuche mit einfacher Rampe wurden an der Slovak Academy of Science, Institute of 

Inorganic Chemistry in Bratislava durchgeführt. 
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Verdichtung des SiHfOC bei dieser Temperatur schneller erfolgt als die nicht-modifizierten 

Siliciumoxycarbide. Das ist auf die höhere Glasübergangstemperatur des SiOC 

zurückzuführen, wie in Kapitel 4.2.4 beschrieben. 

 

Der Massenverlust von HP-SiOC nach dem Sintern bei 1400 °C beträgt 4.7 % und steigt auf 

etwa 8 % an, wenn die Temperatur auf 1600 °C erhöht wird. Für das Hf-modifizierte 

Siliciumoxycarbid bleibt der Massenverlust unabhängig von der Temperatur bei circa 6.5 % 

konstant. Der im Vergleich zu den drucklos pyrolysierten Si(Hf)OC höhere Massenverlust ist 

auf die unterschiedliche Prozessierung zurückzuführen. Die Elementaranalyse von 

heißgepressten und drucklos pyrolysierten Proben zeigt jedoch, dass die chemische 

Zusammensetzung ähnlich ist, so dass der höhere Massenverlust nicht kritisch ist. Wird das 

Sintern der Siliciumoxycarbide nicht unter Argon, sondern unter CO durchgeführt, so kann 

der Massenverlust generell um etwa 2 % reduziert werden. Durch die Verwendung von CO 

wird nach dem Prinzip von Le Chatelier die Zersetzung der Matrix verringert. PLACHKÝ et al. 

untersuchte die thermische Zersetzung von SiAlOC, welches als Sinteradditiv für Si3N4 in 

unterschiedlichen Atmosphären diente [95]. Die Oberfläche des Materials war nach dem 

Sintern in CO deutlich dichter, da die durch die Zersetzung bedingte Ausgasung von CO 

reduziert worden ist. In Abbildung 4-62 ist die Mikrostruktur des HP-SiHfOC abgebildet. Im 

Gegensatz zu den drucklos pyrolysierten keramischen Nanokompositen sind die 

heißgepressten Materialien frei von Rissen oder anderen Defekten. Das SiHfOC weist keine 

geschlossene Porosität auf und ist auch vollkommen dicht. Das Rückstreubild zeigt lokale 

Kontrastunterschiede, die auf Dichteunterschiede der Matrix und die Verteilung des 

Hafniums zurückgeführt werden können. Im Unterschied zu den drucklos pyrolysierten 

Keramiken sind die Abgrenzungen allerdings deutlich diffuser und die Kontrastunterschiede 

deutlich geringer. Dieses entspricht einer deutlich homogeneren Verteilung des Hafniums in 

der SiOC Matrix. Die Elektronenmikroskopie an heißgepresstem SiOC zeigt eine ähnliche 

Situation wie beim modifizierten Material. Kontrastunterschiede sind allerdings nicht 

festzustellen, was auf eine homogene Verdichtung der Matrix schließen lässt. Auch in 

diesem Fall sind keine geschlossenen Poren zu beobachten.  
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Abbildung 4-62: Rasterelektronenmikroskopie an heißgepressten SiOC (oben) und SiHfOC (unten). Das HP-

SiHfOC zeigt im Querschnitt keine geschlossene Porosität und ist praktisch vollkommen dicht. Die rechte 
Abbildung zeigt ein Rückstreubild von HP-SiHfOC. Die lokale Kontrasterhöhung zeigt das Vorhandensein von 
Hafnium. Im Vergleich zu den drucklos pyrolysierten SiHfOC ist die Verteilung des Hafniums aber deutlich 
homogener. Das HP-SiOC ist ebenfalls kompakt und ist in der BSE-Abbildung (rechts oben) vollkommen 
homogen. 

 

Die archimedische Dichtebestimmung an Proben definierter Geometrie ermöglicht die 

Berechnung der offenen Porosität. Die durch das Heißpressen dargestellten 

Siliciumoxycarbide besitzen eine Porosität ≤ 0.2 % wie in Tabelle 4-13 gezeigt. 

 

Tabelle 4-13: Geometrische und archimedische Dichte und die daraus berechneten Porositätswerte für SiOC und 

SiHfOC. 

Material ρgeo [g/cm
3
] ρarch [g/cm

3
] 

Pop 
[vol%] 

SiOC 2,29 2,31 0,2 

SiHfOC 2,63 2,65 < 0,1 
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Unabhängig von der Modifizierung lassen sich die Siliciumoxycarbide ähnlich gut verdichten. 

In Abbildung 4-63 sind die Röntgendiffraktogramme der heißgepressten Materialien gezeigt. 

Im Fall des Siliciumoxycarbid zeigt sich hauptsächlich ein amorpher Untergrund, lediglich 

sehr breite Reflexe von -SiC sind im Diffraktogramm zu detektieren. Der Anteil an amorpher 

Phase kann mit Hilfe von MAUD auf etwa 93 % abgeschätzt werden. Das Hf-modifizierte 

SiOC hingegen zeigt nach dem Heißpressen bei 1600 °C ausschließlich Reflexe von 

tetragonalem Hafniumdioxid. Die Bildung von -SiC wird wie schon bei den drucklos 

ausgelagerten SiHfOC nicht festgestellt. Dieses erfolgt nach dem Mechanismus, der bereits 

bei den drucklos ausgelagerten Proben diskutiert worden ist. Im Gegensatz dazu wird 

allerdings kein Hafnon detektiert. Die genaue Ursache ist unklar, aber anscheinend ist die 

Präsenz der Kanäle und Poren, die eine Ausgasung von kohlenstoffhaltigen Spezies und 

eine Ausbildung von SiO2 angereicherten Bereichen ermöglichen eine Voraussetzung für die 

Bildung des Silicats. Die Verarmung an Kohlenstoff ist daher in diesem Umfang bei den 

heißgepressten Materialien nicht möglich, weshalb bei der kurzfristigen Auslagerung bei 

1600 °C keine Hafnon-Bildung auftritt. Eine andere Ursache mag die nur kurze 

Auslagerungszeit von 30 Minuten sein. Die Geschwindigkeit von Festkörperreaktionen ist 

aufgrund der hohen Aktivierungsenergien und Diffusionswege im Allgemeinen sehr niedrig. 

 

 

Abbildung 4-63: Röntgendiffraktogramme heißgepresster Siliciumoxycarbide. Im Falle des nicht modifizierten 

SiOC finden sich breite Reflexe von Siliciumcarbid, während sich ausschließlich Reflexe für t-HfO2 im Falle des 
SiHfOC finden lassen. 

 

Ähnlich wie zuvor bei den drucklos ausgelagerten Siliciumoxycarbiden zeigt sich nach der 

Hochtemperaturauslagerung unter Argon derselbe Trend bezüglich des Massenverlusts. 

Nach der Langzeitauslagerung von 5 h bei 1500 °C ergibt sich für das HP-SiOC ein 
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Massenverlust von etwa 34 %, während dieser für das HP-SiHfOC lediglich 3 % beträgt. 

Nach Erhöhung der Auslagerungstemperatur auf 1600 °C steigt für HP-SiOC der 

Massenverlust auf 51 %, während dieser für das Hf-modifizierte Pendant mit 18 % deutlich 

geringer ausfällt. Zusätzlich ist das nicht modifizierte Siliciumoxycarbid bei diesen hohen 

Temperaturen nicht formstabil und zerfällt, während das SiHfOC in seiner Form erhalten 

bleibt (Tabelle 4-14). 

 

Tabelle 4-14: Massenänderung heißgepresster Siliciumoxycarbide nach Auslagerung für 5 h bei 1500 °C und 

1600 °C. Gemessen wurde außerdem noch die prozentuale Änderung der Probendicke und –breite. Die 100 % 
Änderung für das HP-SiOC bedeutet fehlende Formstabilität der Keramik. 

 HP-SiOC HP-SiHfOC 

Temperatur m / % h / % L / % m / % h / % L / % 

1500 °C 33.77 −2.48 −19.47 3.14 −1.09 −0.34 

1600 °C 51.2 −100 −100 17.94 −9.55 −3.99 

 

Nach den Langzeitauslagerungen zeigt sich allerdings noch ein anderes Phänomen. So ist 

danach die Unterseite, die in Kontakt mit einer SiC Auflage stand, deutlich heller als die 

Oberseite. Reflexionsmessungen haben gezeigt, dass es sich dabei um monoklines HfO2 auf 

der Unterseite (Abbildung 4-65) handelt, während sich auf der Oberseite (Abbildung 4-64) 

Hafnon gebildet hat. 

 

 

Abbildung 4-64: Röntgendiffraktogramme der Oberseite heißgepresster, Hf-modifizierter Siliciumoxycarbide 

nach 5 h Auslagerung unter Argon für verschiedene Temperaturen.  

  

Auf der Oberseite des Materials befindet sich nach der Auslagerung bei 1400 °C neben 

gebildeten Hafnon auch Cristobalit und tetragonales Hafniumdioxid. Mit kontinuierlicher 

Erhöhung der Auslagerungstemperatur verschwinden sowohl SiO2 als auch t-HfO2 unter 
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Bildung des Silicats. Auf der Unterseite des Materials bildet sich bis zunächst 1500 °C bei 

niedrigeren Temperaturen ebenfalls das Hafnon. Bei 1600 °C ist es aber nicht mehr im 

Röntgendiffraktogramm zu detektieren. Eine Zersetzung des Hafnon tritt laut 

Phasendiagramm bei dieser Temperatur nicht ein (Abbildung 4-66), vielmehr schmilzt 

Hafnon (im Gegensatz zu Zirkon) inkongruent bei etwa 1750 °C ± 15 °C. Auf der anderen 

Seite ist nach der Auslagerung bei 1400 °C die Präsenz von t-HfO2 als Hauptkomponente 

nachzuweisen. Allerdings sind auch schon deutlich Anteile der monoklinen Modifikation zu 

erkennen, die mit Erhöhung der Temperatur immer weiter zu Ungunsten der tetragonalen 

Phase zunimmt. Bei 1600 °C wird ausschließlich m-HfO2 gefunden werden. 

 

 

Abbildung 4-65: Röntgendiffraktogramme der Unterseite heißgepresster, Hf-modifizierter Siliciumoxycarbide 

nach 5 h Auslagerung unter Argon für verschiedene Temperaturen. 

 

Der Grund für das unterschiedliche Kristallisationsverhalten ist noch unklar. Bisher wird 

angenommen, dass an der Oberfläche, die in direktem Kontakt mit der Atmosphäre steht, 

Zersetzung unter Ausgasung kohlenstoffhaltiger Spezies  auftritt. Die Kohlenstoffverarmung 

führt zur Anreicherung von amorphen SiO2 Domänen, und das Hafniumdioxid reagiert mit 

diesen zu Hafnon. Bereits bei den drucklos ausgelagerten SiHfOC keramischen 

Nanokompositen wurde festgestellt, dass die Präsenz von freiem Kohlenstoff die 

Festkörperreaktion zur Bildung des Silicats inhibiert. Dieser Effekt wurde zudem bereits bei 

der Darstellung von Zirkon aus den entsprechenden Oxiden festgestellt [166]. VEYTIZOU et 

al. formulierten ein allgemeines „Core-Shell-Modell“ und zeigten, dass die interstitielle 

Diffusion von Silicium in ZrO2 den kinetisch limitierenden Faktor darstellt [167]. Vermutlich 

wirkt freier Kohlenstoff somit als Diffusionsbarriere für Silicium, weshalb die Bildung des 

Silicats nach der Auslagerung bei 1600 °C ausschließlich an der Oberfläche zu beobachten 

ist, die in direktem Kontakt zur Atmosphäre gestanden hat. 
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 Im Vergleich dazu ist die Unterseite relativ an Kohlenstoff angereichert, da eine Ausgasung 

kohlenstoffhaltiger Spezies nicht erfolgen kann und die Bildung des Hafnon inhibiert wird. 

Stattdessen kommt es bei Temperaturen oberhalb von 1400 °C zum Kristallwachstum von 

Hafniumdioxid. Die Bildung des monoklinen Hafniumdioxids steht im direkten 

Zusammenhang mit dem Wachstum der HfO2 Partikel, die kritische Größe überschreiten. 

USHAKOV et al. untersuchten das Kristallisationsverhalten von HfO2 und ZrO2 basierenden 

Systemen. Sowohl die theoretische Kalkulation als auch die experimentell auf 

Röntgenbeugung und Kalorimetrie basierenden Messungen zeigen, dass in einem binären 

System aus a-HfO2 und a-SiO2 die Kristallisationstemperatur von HfO2 ansteigt. Zusätzlich ist 

im Falle einer Kristallisation nur bei hohen Gehalten von SiO2 (etwa 70 %) die tetragonale 

Modifikation stabilisiert, während bei geringem SiO2 Gehalt (etwa 30 %) die Umwandlung in 

die monokline Modifikation erfolgt [168]. 

 

 

Abbildung 4-66: Phasendiagramm des binären Systems SiO2 – ZrO2 (links) und SiO2 – HfO2 (rechts). Hafnon 

schmilzt inkongruent in die Schmelze bei 1750 °C ± 15 °C über, während das Zr-Analogon sich vorher zu t-ZrO2 
und SiO2 zersetzt [169]. 

 

Demzufolge hängt die kritische Partikelgröße auch davon ab, ob das HfO2 in einer Matrix mit 

ausreichend hohem SiO2 Gehalt eingebettet ist. Eine Umwandlung in die monokline 

Modifikation ist mit einer Volumenexpansion verbunden, welcher die Matrix entgegenwirkt. 

Da es sich um einen oberflächennahen Prozess handelt, ist der stabilisierende Effekt der 

Matrix nicht mehr gegeben und die Phasenumwandlung von tetragonal zu monoklin wird 

nicht mehr inhibiert. Unter Umständen führt auch der Kontakt des auszulagernden Materials 

mit dem Kohlenstoffsubstrat zu einer carbothermischen Reduktion des a-SiO2 im SiHfOC an 

der Oberfläche. Bei Verwendung eines Siliciumcarbid-Substrates kann zusätzlich die 

Ausgasung von SiO und Kohlenstoffmonoxid erfolgen: 
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                 ( )    ( ) 
(4.4) 

 

Beide Reaktionen führen zu einer lokalen Verringerung der Konzentration an SiO2 und 

begünstigen das Kristallwachstum und die Phasenumwandlung. Das reine Siliciumoxycarbid 

zeigt kein solches Verhalten wie sein Hf-modifiziertes Analogon. XRD-Aufnahmen zeigen, 

dass das SiOC hinsichtlich dessen Phasenzusammensetzung von Ober- und Unterseite 

vollkommen identisch. Mit Erhöhung der Auslagerungstemperatur kristallisiert zunehmend 

-SiC aus. In Abbildung 4-67 sind zwei Rasterlektronenmikroskopie-Aufnahmen der 

Oberfläche gezeigt. 

 

 

Abbildung 4-67: Rasterelektronenmikroskopie an HP-SiHfOC nach fünfstündiger Auslagerung bei 1500 °C (links) 

und 1600 °C (rechts) der Unterseite. Mit Erhöhung der Auslagerungstemperatur steigt auch die Partikelgröße der 
Hf-enthaltenden Phase.   

 

Mit Erhöhung der Auslagerungstemperatur nimmt auch die Größe der Partikel zu. Eine 

eindeutige Zuordnung, ob es sich hierbei um Hafniumdioxid oder das Silicat handelt ist nicht 

möglich. Zusammenfassend kann gesagt werden, dass lediglich feststeht, dass zum Einen 

das Hafnon über eine Festkörperreaktion gebildet wird, was mit einer Verringerung der 

Reflexe für t-HfO2 und Cristobalit einhergeht. Zum Anderen ist die Präsenz von m-HfO2 

darauf zurückzuführen, dass die kritische Partikelgröße überschritten wird und somit eine 

Stabilisierung nicht mehr möglich ist. Zusätzlich fehlt an der Oberfläche der stabilisierende 

Effekt der amorphen SiOC Matrix. 
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4.2.4 Kriechverhalten von SiHfOC-Keramiken 
 

Die chemische Modifizierung des Polysiloxans mit einem Alkoxid führt nach weiterer 

Pyrolyse zu keramischen Nanokompositen, deren Kriechverhalten untersucht werden soll. 

Das Übergangsmetall wird hierbei direkt in das amorphe SiOC eingebaut, zusätzlich bildet 

sich nanopartikuläres Hafniumdioxid aus. Unter Kriechen wird im Allgemeinen die 

zeitabhängige, plastische Verformung eines Werkstoffes unter Last verstanden [170]. Die 

Kriechexperimente wurden bei 1100 °C, 1200 °C und 1250 °C mit drei verschiedenen Lasten 

(10 MPa,  25 MPa und 50 MPa) durchgeführt. In Abbildung 4-68 sind die Kriechkurven für 

die drei verschiedenen Lasten für Siliciumoxycarbid bei 1200 °C gezeigt. Zusätzlich werden 

die experimentell bestimmten Kriechraten für die einzelnen Belastungen gezeigt. Der Verlauf 

der Kriechkurve kann in drei verschiedene Stadien eingeteilt werden: Zu Beginn der 

Belastung kommt es zu einer sofortigen Dehnung, welche sich aus einem elastischen und 

plastischen Anteil zusammensetzt. 

 

 

Abbildung 4-68: Kriechkurven von SiOC (oben) und SiHfOC (unten) für verschiedene Lasten. Aus der Steigung 

im linearen Abschnitt während des sekundären Kriechens können die Kriechraten bestimmt werden.  
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Direkt im Anschluss an dieser unmittelbaren Verformung nimmt die Dehnung noch weiter zu, 

wobei jedoch die Steigung der Kriechkurve und somit die Kriechrate stetig abnimmt. Dieser 

Bereich der Kurve wird als Übergangskriechen oder primäres Kriechen bezeichnet [170]. 

Das darauf folgende Stadium wird als stationäres oder sekundäres Kriechen bezeichnet und 

ist durch eine nahezu lineare Verformungsgeschwindigkeit gekennzeichnet. Das dritte 

Stadium ist in diesem Fall die elastische Rückverformung des Siliciumoxycarbids, sobald die 

Belastung aufgehoben wird. Die Kriecherholung wird zu einem späteren Zeitpunkt noch 

detailliert diskutiert. In Tabelle 4-15 sind die Kriechraten in Abhängigkeit der Belastung und 

Temperatur dargestellt. Bei 1100 °C liegen die Kriechraten von Siliciumoxycarbid in einer 

ähnlichen Größenordnung wie die des Hf-modifizierten Materials. Wird die Temperatur 

jedoch auf mehr als 1200 °C erhöht, so zeigt sich, dass die Kriechraten für SiHfOC im 

deutlich größeren Umfang zunehmen als es für das nicht modifizierte System der Fall ist. Die 

unterschiedliche Entwicklung der Kriechraten mit der Temperatur zeigt, dass die 

Aktivierungsenergie für den Kriechprozess durch die chemische Variation des SiOC 

verändert wird. 

 

Tabelle 4-15: Die Kriechraten in s
-1

 in Abhängigkeit der gewählten Belastung für verschiedene Temperaturen  

 

Kriechrate [ × 10
6
 s

-1
] 

SiOC SiHfOC 

10 MPa 25 MPa 50 MPa 10 MPa 25 MPa 50 MPa 

1100 °C 0.08 0.21 0.34 0.07 0.31 0.46 

1200 °C 0.42 0.73 1.21 1.02 2.55 5.71 

1250 °C 0.97 2.38 5.02 5.38 13.61 - 

1300 °C - - - 21.1 - - 

1400 °C - - - 24.7 331 1300 

 

 

Gemäß der NORTON Gleichung (4.5) steht die Kriechrate  ̇ in einem direkten 

Zusammenhang mit der Aktivierungsenergie Q: 

 

  ̇        { 
 

  
} 

(4.5) 

 
 

Dabei stellt die Variable n den Spannungsexponenten und  die aufgebrachte Last dar, 

wohingegen B eine Konstante ist. Wird die Gleichung logarithmiert, kann eine lineare 

Abhängigkeit der zuvor genannten beiden Größen erkannt werden. 

 

     ̇         
 

 
 
 

 
 

(4.6) 
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Die Auftragung nach ARRHENIUS in Abbildung 4-69 erlaubt die Abschätzung der 

Aktivierungsenergie Q aus der Steigung der resultierenden Gerade. Es zeigt sich, dass die 

effektive Aktivierungsenergie für das reine SiOC 283 kJ/mol beträgt. HARSHE hat in einem 

analogen Verfahren einen Wert von 296 kJ/mol bestimmt [55]. Der für das SiHfOC ermittelte 

Wert der Aktivierungsenergie beträgt 476 kJ/mol und liegt damit deutlich höher. Ein ähnlicher 

Trend wurde bereits für SiAlOC Keramiken beobachtet. Stark von der Temperatur abhängige 

Kriechraten sind demzufolge immer an eine hohe Aktivierungsenergie gekoppelt. 

 

 

Abbildung 4-69: Auftragung nach Arrhenius für SiOC und SiHfOC für verschiedene Lasten zur 
Bestimmung der Aktivierungsenergie. 
 

 

Gemäß Gleichung (4.6) kann der Spannungsexponent aus der NORTON Gleichung 

bestimmt werden, indem der Logarithmus der Spannung gegen die Kriechrate aufgetragen 

wird. Wie in Tabelle 4-16 gezeigt, ist der Spannungsexponent unabhängig von der 

Temperatur und des betrachteten Systems ungefähr gleich eins, was bedeutet, dass der 

Hauptkriechmechanismus viskoses Fließen darstellt, wie es für amorphe Gläser im 

Allgemeinen beobachtet werden kann [171, 172]. Untersuchungen der Viskosität von 

Oxynitriden der Seltenerdmetalle, die üblicherweise als Sinteradditiv bei Si3N4 Verwendung 

finden, zeigen, dass der Stressexponent unabhängig vom Stickstoffgehalt und Kation 

ungefähr gleich eins ist [173, 174]. 
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Tabelle 4-16: Spannungsexponenten für SiOC und SiHfOC bei verschiedenen Temperaturen. Die Exponenten 

aus der NORTON-Gleichung sind ungefähr eins, was viskoses Fließen bedeutet. 

 SiOC SiHfOC 

1100 °C 0.89±0.09 1.20±0.31 

1200 °C 0.64±0.07 1.07±0.06 

1250 °C 1.04±0.03 0.69±0.34 

 

 

Wie schon HAMPSHIRE et al. feststellte, ist die Viskosität aber stark abhängig vom 

Stickstoffgehalt und auch das Kation beeinflusst diese – wenn auch im geringeren Maße 

[175, 176]. Ursächlich dafür sind zum einem die kationische Feldstärke (Z/r2) und damit die 

Größe des Kations. Diese beeinflusst nach STOKES-EINSTEIN indirekt die Diffusivität des 

Kations.  

 

Die Viskosität von SiOC basierenden Keramiken kann aus der Kriechrate bei gegebener 

Belastung berechnet werden [56]. Die Gleichung (4.7) impliziert, dass sich das Material wie 

eine Newtonsche Flüssigkeit verhält. Tatsächlich haben AN et al. ein solches Verhalten für 

SiCN Keramiken experimentell belegt [53]. 

 

   
 

 (   ) ̇
 (4.7) 

 

Ein weiterer Parameter in dieser Gleichung ist die Poissonzahl , die von MOYSAN et al. zu 

0.11 bestimmt worden ist, und somit niedriger ist als für amorphes Silica (0.17) [98]. Da die 

Kriechraten bei verschiedenen Temperaturen ermittelt worden sind, kann auch die Viskosität 

in Abhängigkeit der Temperatur berechnet werden. Diese wird im einfachsten Fall durch 

einen Arrhenius-Ansatz beschrieben [177]: 

 

         { 
    
  
} 

(4.8) 

 

In Abbildung 4-70 ist die Viskosität von Siliciumoxycarbid in Abhängigkeit der Temperatur 

logarithmisch aufgetragen. Zusätzlich werden diese mit denen von SiHfOC verglichen. 

URBAIN und HETHERINGTON haben die Viskosität von amorphem SiO2 gemessen, dessen 

Daten in das Diagramm integriert sind [178]. 
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Abbildung 4-70: Die Viskosität von SiOC und SiHfOC in Abhängigkeit von der Temperatur. 

 

Da die Druckkriechversuche bei verschiedenen Temperaturen durchgeführt worden sind, 

kann aus den berechneten Viskositätsdaten die ungefähre Glasübergangstemperatur Tg 

ermittelt werden. Am Glasübergang sinkt die Viskosität laut [55] auf einen Wert von etwa 

1012 – 1012.6 Pa × s. Durch die Modifikation des Siliciumoxycarbides mittels Hafniumalkoxid 

wird die Glasübergangstemperatur um etwa 100 °C reduziert. Ein ähnlicher Effekt wurde 

bereits für SiAlOC Keramiken beobachtet [84]. In diesem Fall war der freie Kohlenstoffgehalt 

in den nicht modifizierten Proben deutlich niedriger und steht in direktem Zusammenhang mit 

dem Viskositätsverhalten, wie später noch ausführlich diskutiert wird. Generell ist anerkannt, 

dass durch die Erhöhung des Anteils an freiem Kohlenstoff die Kriechbeständigkeit 

maßgeblich erhöht wird. Da der Spannungsexponent ungefähr gleich eins gesetzt werden 

kann, kann Gleichung (4.6) weiter vereinfacht werden. 

 

     ̇        
 

 
 
 

 
 

(4.9) 

 

Nach Substitution der Kriechrate unter Verwendung von Gleichung (4.7) und Umstellen der 

Gleichung nach der Glasübergangstemperatur Tg kann diese bestimmt werden. Dabei wird 

angenommen, dass die Viskosität 1012.6 Pa × s (= 29.01 nach Logarithmieren) am 

Glasübergang beträgt: 

 

 
   

 

       
 

 
      
 

 (4.10) 

 

Die Ergebnisse sind in Tabelle 4-17 festgehalten. Eine Erhöhung der Glas-

übergangstemperatur kann mit der Modifizierung nicht beobachtet werden, obwohl bekannt 



DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

111 

 

 

ist, dass mit Erhöhung der Koordinationszahl eines beteiligten Netzwerkbildners auch die 

Glasübergangstemperatur ansteigt [179-181]. Hafnium weist in der Regel eine 

Koordinationszahl Z auf, die höher ist als die des Siliciums (so ist Hafnium in seinen 

kristallinen Modifikationen mindestens 7-fach von Sauerstoff koordiniert). Diese 

Argumentation ist im Fall des SiHfOC allerdings nicht zutreffend, da das Hafnium nur noch 

zu geringen Anteilen im amorphen Netzwerk verteilt ist.  

 

Tabelle 4-17: Glasübergangstemperaturen Tg berechnet gemäß Gleichung (4.10). Die Berechnung unter 

Annahme, dass die Viskosität am Glasübergang 10
12

 Pa × s bzw. 10
12.6

 Pa × s beträgt. 

 
Tg / °C  

(10
12

 Pa × s) 

Tg / °C  

(10
12.6

 Pa × s) 

Tg / °C 
(Impulserregung) 

SiHfOC 1248 1194 1205 

SiOC 1380 1277 1400 

 

Wie bereits zuvor für drucklos ausgelagertes Siliciumoxycarbid beobachtet, nimmt der 

Kohlenstoffgehalt durch die Modifikation des Polysiloxans mit dem Hafniumdioxid-Precursor 

deutlich ab. Die Berechnung der molaren Verhältnisse einzelner idealisierter Komponenten 

ist ebenfalls bereits zuvor erörtert worden [120]. Wie aus Tabelle 4-18 ebenso entnommen 

werden kann, nimmt der Anteil an amorphem Siliciumdioxid zu und der Anteil an 

Siliciumcarbid ab. Die Berechnung der Phasenanteile beruht auf der Grundlage, dass eine 

vollständige Phasenseparation stattgefunden hat.  

 

Tabelle 4-18: Chemische Zusammensetzung der heißgepressten Siliciumoxycarbide. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Material 
Si 

[wt%] 

O  

[wt%] 

C 

[wt%] 

Hf 

[wt%] 

chemische  

Formel 

HP-SiOC 46.25 41.9 12.99 - Si1O1.6C0.65 

HP-SiHfOC 38.70 39.0 6.95 14.7 Si1O1.77C0.42Hf0.06 

Material 
SiC  

[mol-%] 

SiO2  

[mol-%] 

Cfrei  

[mol-%] 

MO2  

[mol-%] 

HP-SiOC 14.1 54.8 31.1 - 

HP-SiHfOC 13.4 63.2 18.7 4.6 
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Als alternative Methode zur Bestimmung der Glasübergangstemperatur wurde die 

Impulserregungsmethode verwendet. Es zeigt sich, dass die absoluten Werte des E-Moduls 

in etwa gleich bleiben (ca. 85 GPa), unabhängig davon, ob Siliciumoxycarbid oder das 

modifizierte SiHfOC vermessen worden ist. Das E-Modul von dichtem SiOC nach der 

Pyrolyse bei 1100 °C wurde von MARTINEZ-CRESPIERA et al. über Nanoindentation zu 

66 GPa bestimmt [182]. Weitere aus der Literatur bekannte Werte liegen zwischen 

50 und 90 GPa [44, 183-185] und zeigen eine gute Übereinstimmung mit den 

experimentellen Werten. ROUXEL et al. untersuchten die Entwicklung des Elastizitätsmoduls 

für drucklos pyrolysierte SiOC und SiCN Keramiken in Abhängigkeit von der Temperatur. 

Dabei konnte festgestellt werden, dass sich die gemessene Kurve für SiOC als auch für 

amorphes Siliciumdioxid im Wesentlichen in zwei Bereiche einteilen lässt. Zunächst steigt 

die Kurve langsam monoton an, während sich die Steigung der Kurve bei Erreichen der 

Glasübergangstemperatur deutlich erhöht. Dieses wurde auf einen Verdichtungseffekt durch 

viskoses Fließen zurückgeführt, welcher dazu führt, dass der Elastizitätsmodul nach dem 

Abkühlen der Proben deutlich höher ist als zuvor [61]. Im Gegensatz dazu nimmt das 

Elastizitätsmodul für heißgepresstes SiOC deutlich bei Überschreiten der 

Übergangstemperatur ab (Abbildung 4-71). Diese Entwicklung ist dadurch erklärt, dass die 

Keramiken beinahe vollkommen dicht sind und keine Porosität aufweisen. Die monotone 

Zunahme der Werte bis zum Erreichen des zweiten Bereichs ist auf die Volumenausdehnung 

und somit den veränderten Dimensionen der gemessenen Probe geschuldet. Der 

Schnittpunkt der in der Nähe des Glasübergangs angelegten Regressionsgeraden zeigt 

eben jenen an. Die erhaltenen Werte stimmen gut mit den Ergebnissen aus den 

Kriechversuchen überein. 

 

 

Abbildung 4-71: Elastizitätsmodul von SiOC und SiHfOC als Funktion der Temperatur. Die durch diese Methode 

bestimmte Glasübergangstemperatur für SiHfOC beträgt in etwa 1220 °C während die des SiOC bei 1400 °C 
liegt. 
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Wird das Material nach Durchführung der Kriechversuche entlastet und die Kriecherholung 

abgewartet, kann der thermische Ausdehnungskoeffizient bei kontrollierter Abkühlung in 

Abhängigkeit von der Temperatur ermittelt werden. Für reines Siliciumoxycarbid wurde ein 

Koeffizient von 2.51 × 10-6 K-1 im Temperaturbereich von 1200°C – 300°C ermittelt. Dieser 

Wert stimmt mit einem bereits publizierten Wert von 3.2 × 10-6 K-1 gut überein [58]. Im 

Gegensatz dazu ist der berechnete thermische Ausdehnungskoeffizient von Hafnium 

modifizierten keramischen Nanokompositen mit einem Wert von 4.5 × 10-6 K-1 signifikant 

höher.  

 

Der Grad der Kriecherholung ist in vielen industriellen Prozessen von Bedeutung. So treten 

zum Beispiel bei industriell genutzten Filtern mit der Zeit Druckspannungen auf, die mit der 

Zeit aufgrund von Kriechprozessen dessen Durchlässigkeit verringern. Diese kann 

wiederhergestellt werden, wenn der laufende Prozess für eine bestimmte Zeitspanne 

unterbrochen wird. Membranen mit hohem Kriecherholungsgrad sind gegenüber denjenigen 

mit geringer Kriecherholung bei einem sonst vergleichbaren Eigenschaftsprofil bevorzugt 

[186]. In Abbildung 4-72 ist ein typischer Kriech- und Kriecherholungszyklus gezeigt. 

 

 

Abbildung 4-72: Ein idealisierter Kriech- und Erholungszyklus [187] (oben) und die Gegenüberstellung mit dem 

bei 1250 °C gemessenen Kriech- und Erholungszyklus von SiOC (unten). 
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Die während des Kriechens sich anpassende Verformung kann in mehrere Abschnitte 

gegliedert werden. Wird ein Material mit einer bestimmten Spannung σ belastet und diese 

Belastung um einen Betrag ±σ verändert, so wird zunächst eine elastische Verformung e 

detektiert. Die elastische Verformung des Materials ist vollständig reversibel, sobald die 

Belastung beendet wird. Anschließend erfolgt eine plastische Verformung, dessen Rate s 

sich mit der Zeit ändert bis diese entsprechend der neuen Belastung angepasst ist. Wird nun 

die Belastung aufgehoben, setzt die Kriecherholung ein. Die nicht durch Kriecherholung 

wiederherstellbare plastische Verformung entspricht dem Produkt der finalen Kriechrate 

(„sekundäres Kriechen“) und der Dauer der Belastung: 

 

     ̇     
(4.11) 

 

Unter der Annahme, dass die Kriecherholungskurve der primären Kriechkurve zu Beginn der 

Belastung entspricht, gilt folgender Zusammenhang: 

 

 
 ( )      ̇   ⏟          

        

        (    )⏟            
              

 (4.12) 

 

Die plastische Verformung ist unter der in Gleichung (4.12) gegebenen Voraussetzung die 

Summe aus u und der durch Kriecherholung wiederhergestellten Verformung r.   

          
(4.13) 

 

Somit kann dann aus den Gleichungen (4.11) und (4.13) die erholbare Verformung 

berechnet werden zu: 

        ̇     
(4.14) 

 

Die durchgeführten Druckkriechexperimente erlauben außerdem das für die Kriecherholung 

charakteristische Modul zu bestimmen. Nach Entlastung des keramischen Materials kann die 

Kriecherholung über die Messkurve verfolgt werden. Durch die Auftragung der sich durch die 

Kriecherholung messbaren Dehnung als Funktion der Last wird ein linearer Trend festgestellt 

(Abbildung 4-73). Der Kehrwert der Steigung der linearen Regressionsgeraden entspricht 

dem charakteristischen Modul [187]. Es zeigt sich, dass das charakteristische Modul mit 

Zunahme der Temperatur verringert und dementsprechend die Höhe der Rückverformung 

bei gleicher Belastung erhöht wird.  
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Abbildung 4-73: Bestimmung des für die Kriecherholung charakteristischen Moduls bei verschiedenen 

Temperaturen für SiOC und SiHfOC. 

 

4.2.4.1 Numerische Modellierung von Viskositätswerten 
 

Wenngleich die Messung von Kriechraten und der daraus möglichen Bestimmung von 

Viskositätswerten keine große experimentelle Herausforderung darstellt, ist bis dato für 

PDCs nur bedingt eine Vorhersage von Viskositätswerten in Abhängigkeit der Temperatur 

möglich. Die ersten systematischen Untersuchungen, die den Zusammenhang zwischen der 

Konzentration eines gelösten Stoffes und der Lösungsviskosität zeigen, waren von 

OSTWALD [188, 189]. Folgende Untersuchungen von STAUDINGER [190-192] über die 

Viskosität von Polymerlösungen zeigen einen einfachen Zusammenhang zwischen der 

Grenzviskositätszahl dieser Lösungen und dessen mittleren Molaren Masse. Die erste 

mathematische Ableitung zur Berechnung der Viskosität von stark verdünnten Suspensionen 

mit einem Volumenanteil der dispergierten Phase kleiner als 10 % wurde von EINSTEIN 

durchgeführt [193, 194]: 

      (       ) 
(4.15) 

 

Ein weiterer Faktor, der das Viskositätsverhalten beeinflusst, ist die Porosität. So ist 

insbesondere bei Sintergläsern bekannt, dass Poren das Fließ- und somit das Sinter-, 

Umform- und Kriechverhalten beeinflussen. Die effektive Viskosität poröser Gläser kann 

durch einen Produktansatz beschrieben werden [195]: 

 

      (   )
  

(4.16) 

 
 

Archimedische Messungen zeigen, dass die Porosität von heißgepresstem Siliciumoxycarbid 

ungefähr 0.2 % beträgt. Die Porosität von heißgepresstem SiHfOC liegt sogar noch darunter. 
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Dementsprechend wird angenommen, dass die tatsächliche Viskosität annähernd der 

effektiven entspricht und dementsprechend bei der Simulation nicht berücksichtigt wird. Aus 

den experimentell bestimmten Kriechraten können die Viskositätswerte bestimmt werden. 

Zur Simulation der Viskositätswerte für Siliciumoxycarbide werden zwei verschiedene 

Modelle zugrunde gelegt, die im Folgenden näher erläutert werden. 

 

4.2.4.2 Modell nach BOCCACCINI  
 

 

Die Temperaturabhängigkeit der Viskosität kann wie auch die Kriechraten durch eine 

Exponentialfunktion beschrieben werden. Zur korrekten Vorhersage des Viskositätsverlaufs 

einer ternären Verbindung wie SiMOC werden die Exponentialfunktionen von reinem 

Siliciumoxycarbid und amorphem Siliciumdioxid als Grundlage benötigt. Zur Aufstellung des 

Modells werden die Viskositätsgleichungen mittels eines Produktansatzes erweitert. Neben 

der bereits erwähnten EINSTEIN-Gleichung kann zur Abschätzung der Viskosität von 

Kompositen auch die folgende Gleichung verwendet werden [196]. Im Gegensatz zur 

einfachen Viskositätsgleichung werden bei diesem Ansatz das axiale Verhältnis bzw. die 

Form der Einschlüsse berücksichtigt:  

     (   )
  

(4.17) 

 

Die Variable 0(T) ist die Viskosität der Matrix und f ist der Volumenanteil der in der Matrix 

dispergierten Phase, welche im Idealfall ein nicht deformierbarer Einschluss ist. Der 

Exponent m ist eine Funktion der äußeren Form des Einschluss, welche durch die Variation 

des axialen Verhältnisses (z/x) definiert wird [196]: 

 

   
    

  (    )
 

(4.18) 

 

Wie in Tabelle 4-19 gezeigt ist, nimmt der Formfaktor F Werte zwischen 0 und 0.5 an, wobei 

dieses vom axialen Verhältnis abhängig ist. Wird eine Grenzwertbetrachtung von 

Gleichung (4.18) durchgeführt, so zeigt sich, dass der Wert vom Exponenten m für beide 

Grenzen gegen minus unendlich geht. Sind die betrachteten Additive nicht sphärisch und der 

Exponent somit sehr klein, ist der Einfluss auf die effektive Viskosität sehr groß. Da im 

Gegensatz zu den als sphärischen angenommenen SiC und HfO2 Partikeln der Kohlenstoff 

ein abweichendes Achsenverhältnis besitzt, ist dessen Einfluss auf die effektive Viskosität 

größer. 
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Tabelle 4-19: Formfaktor F als Verhältnis des axialen Verhältnisses sphäroidaler Partikel [196]. 

Aspektverhältnis (z/x) Formfaktor F Beschreibung 

0 0 Plättchen 

1 0.33333 Kugel 

2 0.41322  

10 0.48986  

20 0.49663  

    0.5 Faser 

 

 

BOCCACCINI et al. zeigten, dass die Berechnung der Viskosität von Silicatgläsern 

unterschiedlicher Zusammensetzung und Konzentration der Additive bis zu einer 

Perkolationsgrenze generell möglich ist [197]. Ebenso konnte der Einfluss des Formfaktors 

auf die Viskosität des Komposits experimentell belegt werden. Zur Berechnung der 

Viskositätskurve keramischer Nanokompositmaterialien wird dieses Modell zugrunde gelegt 

und entsprechend erweitert.  

4.2.4.3 Mikrostrukturmodell nach SAHA 
 

Gemäß dem Viskositätsmodell von BOCCACCINI wird die Viskosität eines Fluids erhöht, 

sobald eine zusätzliche Phase in der Matrix dispergiert wird. Allerdings wird die 

Aktivierungsenergie durch die Additive gemäß Gleichung (4.17) nicht beeinflusst. Die 

Änderung in der Aktivierungsenergie ist ausschließlich auf mikrostruktureller Ebene zu 

erklären. SAHA et al. entwickelten ein Modell für Siliciumoxycarbide nach denen diese 

Materialien aus einem Graphen-Netzwerk bestehen, in dessen Maschen Silicium-

Nanodomänen integriert sind [198]. Das über SAXS ermittelte Modell erklärt zum Beispiel 

auch das viskoelastische Verhalten von SiOC [199]. Studien mittels MAS-NMR-

Spektroskopie an Siliciumoxycarbiden zeigten allerdings, dass sich dessen Mikrostruktur 

eher als ein kontinuierliches, fraktales Gerüst von eckenverknüpften SiCxO4-x Tetraedern 

beschreiben lässt, die von sp2 - hybridisiertem Kohlenstoffnanodomänen (freier Kohlenstoff) 

durchsetzt sind  [200]. Hierbei befindet sich zwischen der sauerstoffreichen SiCxO4-x und der 

freien Kohlenstoffphase eine aus kohlenstoffreichen gemischten SiCxO4-x Bindungen 

bestehende Grenzfläche. In Abbildung 4-74 ist die Mikrostruktur für beide Fälle graphisch 

dargestellt. 
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Abbildung 4-74: (a) Modell nach SAHA et al., nach welchem das Siliciumoxycarbid aus einem Graphen-

Netzwerk besteht, in dessen Maschen sich Nanodomänen von a-SiO2 befinden. Die Grenze zwischen zwei 
Domänen besteht gemäß dem Modell aus gemischten Bindungen SiOxC4-x und dem Graphen. Abbildung 
entnommen aus [198]. (b) Modell nach WIDGEON et al., wonach sich die Mikrostruktur des SiOC über ein 
kontinuierliches Gerüst von SiOxC4-x Bindungen aufbauen lässt [200].  

 

Als Grundlage zur Diskussion der Kriechexperimente wird aus zwei Gründen das erste 

Modell verwendet. So zeigen MAS-NMR-Spektren der heißgepressten Siliciumoxycarbide 

eine deutliche Phasenseparation, welche nicht mit dem zweiten Modell konform gehen. Das 

Modell von SAHA et al. macht außerdem durch einfache geometrische Berechnungen eine 

Abschätzung der Domänengröße von a-SiO2 möglich. SAXS-Messungen zeigen, dass die 

nach dem Modell theoretisch ermittelten Werte experimentell bestätigt werden können. 

Warum ist die a-SiO2 Domänengröße von Interesse? Da das Kriechen über viskoses Fließen 

erfolgt, ist die Selbstdiffusion der Matrix von entscheidender Bedeutung. Entsprechend der 

MAS-NMR in Kombination mit der Elementaranalyse zeigt sich, dass die Matrix zu einem 

großen Volumenanteil aus a-SiO2 aufgebaut ist, und somit das Kriechverhalten der 

Siliciumoxycarbide maßgeblich bestimmt. Je größer die Dimensionen der Domäne, desto 

mehr verhält sich das Material wie amorphes Silica. Zusätzlich kann angenommen werden, 

dass die Domänengröße in a-SiO2 relativ zu der im Siliciumoxycarbid unendlich ist. Die 
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Domänengröße    (  )  
(    )  lässt sich gemäß dem Modell für die ternäre Keramik nach 

folgender Gleichung berechnen: 

 

    ( )  
(    )   

     
     

(
  

   
  ) (4.19) 

 

Das Volumen der Silica-Cluster       kann aus der Dichte von amorphen Silica ermittelt 

werden (angenommen zu 2.2 g cm-3) und berechnet sich zu                 
 . Die Fläche 

zwischen zwei Domänen ASiOC kann zu 0.1 nm2 abgeschätzt werden. Der Parameter p ist die 

einzige Variable in dem Modell und beschreibt die Phasenzusammensetzung zwischen zwei 

Nanodomänen. Die Konstante X entspricht dem Gehalt an Sauerstoff im Material Si1OXCY. In 

Tabelle 4-20 sind die nach Gleichung (4.19) berechneten Domänengrößen für Parameter 

p = 0.25 berechnet. Wie von SAHA et al. gezeigt, hängt der Parameter p allein von der 

elementaren Zusammensetzung des Siliciumoxycarbides ab. Im Allgemein ist dieser umso 

kleiner, je niedriger der Kohlenstoffgehalt in dem Material ist. Entsprechend der 

Zusammensetzung der heißgepressten Siliciumoxycarbide ist der Parameter p = 0.25. Da 

das Si/O-Verhältnis von HP-SiOC und HP-SiHfOC annähernd gleich ist, ist der Parameter p 

für beide Materialien identisch. 

 

Tabelle 4-20: Domänengröße von amorphem Silica für p = 0.25. Die Werte berechnen sich aus Gleichung (4.19) 

Material 
Domänengröße 

von a-SiO2 

HP-SiOC 0.68 

HP-SiHfOC 1.16 

 

SAXS-Messungen an SiCN zeigen bereits, dass die Modifikation des Polymers mit 

Zirkoniumalkoxid in der resultierenden Keramik eine Vergrößerung der Domänengröße 

bewirkt [201]. So wurde die Domänengröße in nicht modifiziertem SiCN zu etwa 1.3 nm 

bestimmt, wobei die Halbwertsbreite der Verteilungsfunktion recht groß war. In SiZrCNO 

stieg die Domänengröße auf etwa 4 nm an. 

 

4.2.4.4 Modellkombination zur Simulation der Viskositätswerte von 
Siliciumoxycarbiden 

 

Die Informationen aus beiden vorgestellten Modellen werden nun kombiniert, um das 

Viskositätsverhalten von Siliciumoxycarbiden zu beschreiben. Da die theoretisch berechnete 
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Domänengröße für SiHfOC deutlich größer ist als die des nicht-modifizierten SiOC, sollte 

sich dieses Material eher wie amorphes Silica verhalten. Tatsächlich liegen die Werte der 

Aktivierungsenergie für den Kriechprozess als auch die absoluten Viskositätswerte von 

SiHfOC zwischen denen von a-SiO2 und reinem SiOC. Entsprechend dem theoretischen 

Ansatz von BOCCACCINI kann die effektive Viskosität für das SiHfOC also nach den beiden 

folgenden Produktansätzen beschrieben werden:  

 

   (      )   (    )  ∏(    )
  

 

 (4.20) 

 

   (      )   (    )  ∏(    )
  

 

 (4.21) 

 

Die Berechnung der Viskosität geht entweder von amorphem SiO2 oder Siliciumoxycarbid als 

Matrix aus, in der Hafniumdioxid, Siliciumcarbid und Kohlenstoff dispergiert sind. Mittels 

chemischer Analyse kann der Volumenanteil der jeweiligen Phasen berechnet und in die 

Gleichung (4.17) bzw. (4.18) eingesetzt werden. Der aus den Kriechdaten experimentell 

bestimmte Viskositätsverlauf von SiHfOC in Abhängigkeit von der Temperatur kann 

entsprechend Gleichung (4.8) mathematisch als Exponentialfunktion beschrieben werden: 
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(4.22) 

 

Die Gleichungen besitzen nur innerhalb eines bestimmten Temperaturbereichs Gültigkeit, 

andernfalls kann es zu Abweichungen kommen. Die Viskositätsgleichung wurde aus den 

Kriechdaten ermittelt und kann im Bereich von 1100 °C und 1300 °C angewendet werden. 

Für Temperaturen jenseits dieses Bereiches sollte entweder ein Summenansatz verfolgt 

werden, oder es werden separate Messungen benötigt [177]. Analog zum SiHfOC wurde 

auch für das Siliciumoxycarbid (mit freiem Kohlenstoff) aus den Kriechraten eine 

Viskositätsgleichung ermittelt: 
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(4.23) 

 

 

Der Verlauf der Viskosität in Abhängigkeit der Temperatur für amorphes SiO2 wurde bereits 

experimentell von HETHERINGTON et al. bestimmt und wird für die Kalkulation der 

Viskosität von SiHfOC mit einbezogen [178]: 
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(4.24) 

 

Das in dieser Arbeit vermessene Siliciumoxycarbid ist nicht stöchiometrisch und enthält 

zusätzlich noch freien Kohlenstoff, wie aus Tabelle 4-18 ersichtlich ist. Dennoch stimmt die 

experimentell bestimmte Aktivierungsenergie gut mit der von ROUXEL et al. überein [58]. 

Die Aktivierungsenergie wurde in diesem Fall zu 296 kJ mol-1 bestimmt. Die Steigung der 

Viskositätskurve (nach Logarithmieren der Exponentialfunktion) wird durch eben jene 

Aktivierungsenergie bestimmt und wird nicht durch den im Material vorhandenen freien 

Kohlenstoff beeinflusst. Anders verhält es sich mit der effektiven Viskosität. Durch die 

zusätzliche Einbringung des Kohlenstoffs wird diese stark erhöht. Dieser Effekt wurde bereits 

von ROUXEL et al. belegt [56]. Für die Vorhersage der Viskositätskurve des SiHfOC muss 

die Viskositätsgleichung des reinen, kohlenstofffreien Siliciumoxycarbids bekannt sein. 

Mittels Gleichung (4.23) und der elementaranalytischen Daten kann der freie Kohlenstoff 

theoretisch aus dem SiOC heraus gerechnet werden (Volumenanteil = 13.4 % und 

Formfaktor = 0.4925). Das Resultat dieser Berechnung ist die folgende Gleichung: 
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(4.25) 

 

Zur Vorhersage des temperaturabhängigen Viskositätsverlaufs von keramischen 

Nanokompositen wie SiHfOC wird angenommen, dass dieser durch die Gleichungen (4.20) 

und (4.21) entweder auf Basis von amorphem SiO2 oder reinem Siliciumoxycarbid 

beschrieben werden kann. Um die Domänengrößen der amorphen Silica-Cluster in SiOC 

und SiHfOC zu berücksichtigen, wird das „Domänengrößenverhältnis“ DV als variabler 

Parameter eingeführt: 

 

    
     
(    )

      
(    )

 (4.26) 

 

Das „Domänengrößenverhältnis“ DV bestimmt letztendlich die Steigung und somit die 

Aktivierungsenergie der Viskositätskurve. Werden die Gleichungen (4.20) und (4.21) mit 

(4.26) kombiniert, so ergibt sich ein Ausdruck zur Berechnung der Viskosität für das 

keramische Nanokomposit SiHfOC: 

 

 



122 DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

 

 

         (    )  [  (         
     
  )    ∏(    )

  ]   

   [  (         
     
  )    ∏(    )

  ] 

(4.27) 

 

Sind die Dimensionen der a-SiO2 Domäne in SiHfOC identisch mit denen im nicht-

modifizierten Material (entspricht DV = 1), so ist der temperaturabhängige Verlauf der 

Viskosität (gleichbedeutend mit der Aktivierungsenergie) identisch. Ist hingegen die 

Domänengröße in SiHfOC deutlich größer als im Referenzmaterial SiOC, so verhält sich das 

keramische Nanokomposit hinsichtlich der Viskosität wie reines Silica (DV = 0). Der letzte 

Term in Gleichung (4.27) beschreibt den Einfluss der Additive gemäß dem Modell nach 

BOCCACCINI und führt ausschließlich zu einer Erhöhung der absoluten Viskosität und hat 

keinen Einfluss auf die Aktivierungsenergie. Übergangsmetalle wie auch Seltenerdmetalle, 

die als Netzwerkbildner fungieren und amorph in der Glasphase verteilt sind, haben einen 

immensen Einfluss auf die Viskosität; die kationische Feldstärke (Z/r2) ist hierbei der 

entscheidende Faktor [202]. Der Einfluss des Hf4+ auf die Viskosität des SiHfOC durch 

dessen Dispersion in der amorphen Glasphase ist allerdings als gering einzustufen. Zwar 

belegen HRTEM/EDX-Messungen, dass das Hf4+ in der amorphen Glasphase vorliegt, die 

Konzentration ist allerdings sehr niedrig, wie das MAS-NMR-Spektrum als auch die 

Elementaranalyse belegt. Somit findet das Übergangsmetall lediglich als Oxid 

Berücksichtigung im Viskositätsmodell. 

 

Die in dem Modell eingesetzten Werte zur Berechnung der Viskosität des keramischen 

Nanokomposits sind in Tabelle 4-21 wiedergegeben. Das Domänengrößenverhältnis DV 

wurde aus den theoretisch berechneten Domänengrößen für SiOC und SiHfOC über das 

Modell von SAHA ermittelt (p = 0.25) und beträgt 58.3 %. Die aus Gleichung (4.27) 

berechnete Aktivierungsenergie von 465 kJ mol-1 stimmt gut mit dem experimentell 

ermittelten Wert überein. 

 

Tabelle 4-21: Die dem Modell zugeführten Parameter zur theoretischen Berechnung der Aktivierungsenergie von 

SiHfOC im Temperaturbereich von 1100 °C – 1300 °C. [Qexp = experimentell bestimmte Aktivierungsenergie, 
Qmod = theoretisch ermittelter Wert für die Aktivierungsenergie]. 

DV 

[%] 

Formfaktor FA 

(A = C, SiC, HfO2) 

Qexp 

[kJ mol-1] 

Qmod 

[kJ mol-1] 

58.3 

FC,SiHfOC = 0.485 

FC,SiOC = 0.4925 

FSiC = FHf = 0.333 

476 462 
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Wie die in Abbildung 4-75 gezeigten TEM-Aufnahmen belegen, sind die -SiC und t-HfO2 

Nanopartikel sphärisch und können daher mit einen Formfaktor von 0.333 beschrieben 

werden. Die unterschiedliche Größe der Nanopartikel (ca. 20 nm im Fall des HfO2 und 

1 - 2 nm für -SiC) findet in dem Modell keine Berücksichtigung. Das Aspektverhältnis des 

freien Kohlenstoffs ist nur schwierig zu bemessen. Sobald sich die Graphen-Schicht 

außerhalb des passenden Fokus befindet, kann sie nicht mehr abgebildet werden. Im 

Durchschnitt wurde für das SiHfOC das Aspektverhältnis daher mit 0.485 angenommen. Für 

das nicht-modifizierte Material hingegen ist dieses mit 0.4925 etwas größer, was auf den 

höheren Gehalt an freiem Kohlenstoff zurückzuführen ist. 

 

 

Abbildung 4-75: TEM Aufnahmen von HP-SiHfOC zeigen homogen dispergierte Nanopartikel von HfO2 mit 

einem ungefähren Durchmesser von 20 nm (links). Zusätzlich kann turbostratischer Kohlenstoff nachgewiesen 

werden, in dessen Nähe zumeist schwach kristallisiertes -SiC mit einer durchschnittlichen Größe von etwa 2 nm 
detektiert werden kann (rechts). 
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Werden die in Tabelle 4-21 angegeben Parameter verwendet, um die theoretisch ermittelten 

Viskositätswerte graphisch in Abhängigkeit von der Temperatur aufzutragen, ergibt sich 

Abbildung 4-76. Nicht nur die Temperaturabhängigkeit wird korrekt beschrieben, auch die 

absoluten Werte können vorhergesagt werden. 

 

 

Abbildung 4-76: Der Viskositätsverlauf von reinem Siliciumoxycarbid und amorphen Siliciumdioxid in 

Abhängigkeit der Temperatur als Arrhenius-Auftragung. Die Datenpunkte für SiHfOC aus der experimentell (exp) 
bestimmten Viskositätsgleichung und die aus dem Modell (mod) berechneten Daten werden ebenfalls gezeigt. Im 
Fall der Viskositätskurve für SiOC wurde der freie Kohlenstoff bereits heraus gerechnet. 

 

Das entwickelte Modell unterliegt in dieser Form gewissen Einschränkungen. So wird die 

Temperaturabhängigkeit der Viskosität nur über einen kleinen Temperaturbereich korrekt 

beschrieben. Bei Erreichen der Glasübergangstemperatur ändert sich die Steigung der 

Geraden in der Arrhenius-Auftragung, was eine Änderung der Aktivierungsenergie 

entspricht. Eine bessere Beschreibung kann dann über die Summe zweier Exponentialterme 

erfolgen. 

 

           (
  
  
)  (          (

  
  
)) 

(4.28) 

 

Die Gleichung (4.28) kann prinzipiell zur Erweiterung des bisher vorgestellten Modells 

verwendet werden. Die Parameter      und    sind nicht von der Temperatur abhängig. Das 

entwickelte Modell betrachtet die Additive als rigide Einschlüsse, die nicht miteinander oder 

mit der Matrix in Wechselwirkung treten. Werden die Volumenanteile der additiven Phase zu 

groß, so können sich Perkolationsnetzwerke ausbilden, die die Viskosität in einer Weise 

beeinflussen, wie es das Modell nicht wiedergeben kann. Ein ähnlicher Effekt wurde bereits 

von BOCCACCINI im Fall von Silicatgläsern beobachtet [197]. Weitere Faktoren, die es zu 
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berücksichtigen gilt, sind Porosität und Phasenseparation des Materials. Aus 

Gleichung (4.16) ergibt sich, dass die effektive Viskosität im Fall poröser Materialien 

verringert wird. Inwieweit auch die Aktivierungsenergie beeinflusst wird, ist Gegenstand 

weiterer Untersuchungen. Da sowohl das SiOC als auch das Hf-modifizierte System 

gleichermaßen vollkommen phasensepariert vorliegen, kann die Phasenseparation in 

diesem Fall außer Acht gelassen werden. Ein Einfluss auf das Kriechverhalten ist allerdings 

wahrscheinlich, da es sich um einen diffusionskontrollierten Prozess handelt, der einen 

Bruch von Si-O- und Si-C-Bindungen erforderlich macht.  

Das NMR-Spektrum in Abbildung 4-77 des bei 1600°C heißgepressten SiHfOC zeigt, dass 

eine Phasenseparation stattgefunden hat, da deutlich die Signale des SiC4 und SiO4 zu 

sehen sind. Das Signal von SiO4 liegt bei −109 ppm und unterliegt somit keiner 

Tieffeldverschiebung. Das bedeutet entsprechend, dass die Konzentration an Hafnium in 

zweiter Koordinationssphäre sehr gering ist. Durch die hohe Temperatur während der 

Prozessierung des SiHfOC kommt es durch die Diffusion des Übergangsmetalls zum 

Kristallwachstum des HfO2 und damit zu einer Verarmung atomar dispergierten Hafniums in 

der amorphen Matrix. Nach der Integration beider Signalflächen beträgt das Verhältnis von 

SiO2 und SiC sowohl für SiOC als auch SiHfOC etwa 72 %. Das aus der Elementaranalyse 

berechnete Verhältnis beider binärer Verbindungen beträgt bei vollständiger 

Phasenseparation 79 % (SiOC) bzw. 82 % (SiHfOC) und liefert ein annähernd gleiches 

Ergebnis.  

 

Abbildung 4-77: 
29

Si-DEPT-Spektren von SiHfOC und SiOC, heißgepresst bei 1600 °C. Deutlich lässt sich die 

Phasenseparation zu SiC4 und SiO4 erkennen. 

 

Dass die Viskosität der betrachteten Materialien im niedrigen Temperaturbereich ähnliche 

Größenordnungen aufweist, geht ebenfalls konform mit dem Mikrostrukturmodell und den 

berechneten Daten, demzufolge das Kriechverhalten von der Domänengröße von a-SiO2 
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abhängig zu sein scheint. Das Fließverhalten von amorphem Silica steht im direkten 

Zusammenhang mit der Diffusionsgeschwindigkeit der Sauerstoff- und insbesondere von 

Silicium-Ionen [177, 203-205]. So wurde für amorphes Siliciumdioxid die Aktivierungsenergie 

für die Diffusion des Siliciums zu 579 kJ/mol bestimmt [206], während die der 

Sauerstoffdiffusion etwa vergleichsweise geringe 100 kJ/mol beträgt. Im Wesentlichen geht 

die Diffusion des Sauerstoffs in molekularer Form vonstatten. Zum Vergleich beträgt in -SiC 

die Aktivierungsenergie der Diffusion des Siliciums etwa 7.22 eV, was 676 kJ/mol entspricht 

und auch in etwa der des Kohlenstoffs von 715 kJ/mol entspricht [207]. In einem nicht 

phasensepariertem System, mit SiOxC4-x gemischten Bindungen, wird durch den carbidisch 

gebundenen Kohlenstoff womöglich die Aktivierungsenergie beeinflusst, was in dem 

vorgestellten Modell keine Berücksichtigung findet. Die Diffusionswege lassen sich auf 

Grundlage des 2. Fickschen Gesetzes abschätzen: 

 

 〈  〉        (4.29) 

 

Die Temperaturabhängigkeit der Diffusion von Silicium in amorphem Silica wurde von 

BREBEC et al. experimentell bestimmt. Die Diffusionsgleichung in Exponentialform (4.30) 

lautet: 

 

   (      )           ( 
            

  
) (4.30) 

 

Somit kann der Diffusionskoeffizient für verschiedene Temperaturen und nach 

Gleichung (4.29) auch die zurückgelegte Wegstrecke des diffundierenden Teilchens nach 

einer definierten Zeitspanne t berechnet werden. Die Daten sind in Tabelle 4-22 

gegenübergestellt: 

 

Tabelle 4-22: Aus Gleichung (4.29) und (4.30) berechnete Diffusionskoeffizienten und nach 3 h zurückgelegte 

Wegstrecke des diffundierenden Teilchens (Si) in a-SiO2 im Temperaturbereich von 1100 °C - 1300 °C. 

T [°C]   [      ] 〈  〉 [   ]  √〈  〉 [nm] 

1100 3.1 × 10
-20

 6.69 × 10
-16

 0.26 

1200 9.7 × 10
-19

 2.09 × 10
-14

 1.44 

1300 1.95 × 10
-17

 4.22 × 10
-13

 6.50 

 

Die zurückgelegte Strecke von Silicium in amorphen SiO2 ist bei 1100 °C noch deutlich 

geringer als die Domänengröße in den Siliciumoxycarbiden. Somit hat das vorhandene 

Kohlenstoffnetzwerk keinen merkbaren Einfluss auf die Kriechraten oder die Viskosität (Vgl. 
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Tabelle 4-15). Erst wenn die Diffusionsstrecke dieselben Dimensionen aufweist wie die 

Nanodomänen, ist die kohlenstoffhaltige Zwischenschicht relevant und wirkt als 

Diffusionsbarriere. Insbesondere im Fall des amorphen Silica führt dieses bei 

Temperaturerhöhung zu einem starken Abfall der Viskosität. 

 

LINCK bestimmte die Aktivierungsenergie von heißgepressten SiZrOC zu etwa 350 kJ/mol, 

was im Vergleich zum Hafnium modifizierten SiOC deutlich niedriger ist. Nach Untersuchung 

der elementaren Zusammensetzung gelang auch in diesem Fall die korrekte Vorhersage des 

Viskositätsverlaufs unter Einbeziehung des entwickelten Modells. Die Messung der 

Viskosität erlaubt mit diesem Modell eine ungefähre Abschätzung der Domänengröße relativ 

zu einem Referenzmaterial. Im Umkehrschluss kann bei Kenntnis der elementaren 

Zusammensetzung aus dem Modell von SAHA et al. die Domänengröße abgeschätzt und 

somit die Viskosität berechnet werden. 
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4.2.5 Korrosionsverhalten von SiHfOC unter hydrothermalen Bedingungen 

 

Die heißgepressten Siliciumoxycarbid-Keramiken wurden hinsichtlich ihres Korrosions-

verhaltens unter hydrothermalen Bedingungen untersucht. Die Keramiken wurden 

hydrothermal bei drei verschiedenen Temperaturen (150 °C, 200 °C und 250 °C) für jeweils 

drei verschiedene Zeiten (25 h, 50 h und 100 h) ausgelagert. LINCK et al. führten bereits an 

heißgepressten Siliciumoxycarbiden hydrothermale Korrosionsversuche durch5 [122]. Wie 

GOGOTSI et al. zeigen, ist die Korrosionsresistenz von Keramiken im Allgemeinen denen 

von Metallen sogar bei ultrahohen Temperaturen bei weitem überlegen [208]. Wenngleich 

die Stabilität Si-basierter Keramiken selbst bei hohen Temperaturen in Sauerstoff gegeben 

ist, so kann unter hydrothermalen Bedingungen eine deutliche Degradation festgestellt 

werden [209]. Die Korrosion von Keramiken erfolgt insbesondere an dessen Korngrenzen 

[210-212]. Da aufgrund der amorphen Natur der Siliciumoxycarbide keine Korngrenzen 

vorhanden sind, wurde vermutet, dass die Korrosion dieser Materialien nicht lokal erfolgen 

wird. Im Folgenden werden die von LINCK ermittelten Daten für das reine Siliciumoxycarbid  

denen des SiHfOC gegenübergestellt, welches unter denselben Bedingungen korrodiert 

worden ist. Bedingt durch die thermische Degradation des Polymers und dem während der 

Keramisierung auftretenden hohen Massenverlust und der hohen Schrumpfung wird 

üblicherweise eine Keramik mit relativ großer Porosität generiert [49]. Zusätzlich führt 

aufgrund der starken Zunahme der Dichte des Materials während der Keramisierung und 

dem damit erzeugten Stress zu Rissen und Defekten in der Keramik. Die Präparation einer 

dichten und rissfreien Keramik stellt somit eine Herausforderung dar. Zur Vermeidung dieser 

Probleme können einerseits passive wie aktive Füller verwendet werden, die es erlauben 

keramische Bauteile mit niedriger Porosität und geringer Schrumpfung während der 

Keramisierung herzustellen [50, 51]. Jedoch existieren mehrere Beispiele für die Synthese 

einer drucklos hergestellten und dennoch dichten und rissfreien Keramik [9, 182]. Die 

allgemein verwendete Technik zur Vermeidung von Porosität und Rissbildung ist wie zuvor 

bereits beschrieben, die Verwendung von Druckassistierten Techniken wie heißisostatisches 

Pressen (HIP) oder feldunterstützte Sintertechnologie (FAST) [164, 213, 214]. Die durch das 

Heißpressen dargestellten Siliciumoxycarbide besitzen eine Porosität ≤ 0.2 %. Das 

modifizierte Siliciumoxycarbid lässt sich unter denselben Bedingungen deutlich besser 

verdichten als das reine SiOC Material, wie die geringere Porosität zeigt (Tabelle 4-13). Die 

Rasterelektronenmikroskopie an Bruchflächen zeigt, dass wie bereits bei den drucklos 

ausgelagerten keramischen Proben die geschlossene Porosität vernachlässigt werden kann. 

Demzufolge kann heißgepresstes SiHfOC als nahezu ideal verdichtet betrachtet werden. 

Gerade bei Untersuchungen der Kinetik von Korrosions- als auch von Oxidationsprozessen, 

                                                           
5
 Linck, Dissertation 
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die zunächst ausschließlich an der Oberfläche ablaufen, ist dieses von Relevanz. Bei 

vollkommen verdichteten Materialien kann die geometrisch bestimmte Oberfläche der realen 

gleichgesetzt werden. Wie bereits zuvor bei den Druckkriechversuchen diskutiert worden ist, 

zeigen die Röntgendiffraktogramme der Proben, dass HP-SiOC nanokristallines -SiC 

enthält, welches in einer amorphen Matrix eingebettet ist. Im Fall des HP-SiHfOC sind 

Nanopartikel von tetragonalem HfO2 in einer amorphen SiOC-Matrix dispergiert. Die von 

LINCK durchgeführten Korrosionsversuche an heißgepresstem Siliciumoxycarbid führten zu 

einem Massenverlust, was auf einen aktiven Korrosionsmechanismus schließen ließ [215]. 

Mit Erhöhung der Auslagerungstemperatur nimmt auch der Massenverlust zu, wie in Tabelle 

4-23 gezeigt ist. Dass auch nach der Einbettung von nanopartikulärem Hafniumdioxid ein 

Massenverlust detektiert wird, zeigt auf, dass die Metalloxidphase keinen Einfluss auf den 

Korrosionsmechanismus hat. Allerdings steigt die hydrothermale Korrosionsresistenz im 

Vergleich zum nicht modifizierten Siliciumoxycarbid deutlich an.  

 

 
Tabelle 4-23: Massenverlust relativiert auf die Oberfläche (mg cm

-2
) von Siliciumoxycarbid und des Hf-

modifizierten keramischen Nanokomposits nach hydrothermaler Korrosion, durchgeführt bei verschiedenen 
Temperaturen und Auslagerungszeiten. 

 

Temperatur [°C] 
Auslagerungs-

zeit [h] 

SiOC 

Daten gemäß LINCK et al. 
[122] 

SiHfOC 

Δm 
[%] 

Δm / A [mg/cm
2
] Δm [%] 

Δm / A 
[mg/cm

2
] 

150 °C 

25 0.44 0.056 0 0 

50 0.50 0.056 0 0 

100 0.69 0.120 0.012 0.024 

200 °C 

25 0.14 0.260 0 0.890 

50 0.18 0.335 0 0.190 

100 0.44 0.924 0.012 0.330 

250 °C 

25 1.71 3.200 0.440 0.910 

50 1.79 3.36 0.500 1.100 

100 1.96 3.69 0.690 1.500 

 

 

 



130 DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

 

 

So zeigt letzteres nach einer Auslagerungszeit von 100 h bei 250 °C einen Massenverlust 

von 2 Gew.-%, während das SiHfOC bis zu 200 °C keinen relevanten Massenverlust erfährt. 

Unter Annahme, dass die Korrosion für die Siliciumoxycarbide aktiv verläuft, können die 

Korrosionsraten bestimmt werden, indem der oberflächenspezifische Massenverlust in 

Abhängigkeit der Auslagerungszeit aufgetragen wird (siehe Abbildung 4-78). Über die 

Datenpunkte wurde eine lineare Regressionsgerade zur Bestimmung der Korrosionsraten 

gelegt. 

 

 
 

Abbildung 4-78: Nach der hydrothermalen Korrosion gemessener oberflächenspezifischer Massenverlust in 

Abhängigkeit der Auslagerungszeit für SiHfOC. 

 

So beträgt für reines Siliciumoxycarbid die Korrosionsrate 1.6 x 10-3 mg / (cm2 h) bei einer 

Auslagerungstemperatur von 150 °C. Wird die Temperatur auf 200 °C erhöht, so steigt die 

Korrosionsrate auf 9.3 x 10-3 mg / (cm2 h), um dann mit weiterer Steigerung der Temperatur 

auf 250 °C wieder deutlich auf 6.5 x 10-3 mg / (cm2 h) abzusinken [122]. Die Abnahme der 

Korrosionsrate wurde auf einen Sättigungseffekt zurückgeführt. So wird während der 

hydrothermalen Korrosion das Silicium als Kieselsäure herausgelöst. Generell ist die 

Löslichkeit von Kieselsäure in Wasser auch bei höheren Temperaturen nur gering, da diese 

bei höheren Konzentrationen zu polymerisieren beginnt und wieder präzipitiert [33]. Selbst 

wenn die Löslichkeitsgrenze noch nicht vollkommen ausgelotet ist, wird bei einem 

Löslichkeitsgleichgewicht das weitere Herauslösen des Siliciums während der Korrosion in 

einem konstanten Volumen an Korrosionsmedium immer stärker gemäß dem Prinzip von Le 

Chatelier inhibiert. Durch diesen Effekt ist die Korrosionsrate des SiOC bei dieser 

Temperatur scheinbar geringer als sie in Wirklichkeit ist. Tatsächlich dürfte die 

Korrosionsrate des SiOC deutlich oberhalb des SiHfOC liegen, welche 

7.29 x 10-3 mg / (cm2 h) bei 250 °C beträgt (siehe Tabelle 4-24). 
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Tabelle 4-24: Korrosionsraten des Siliciumoxycarbids und des Hf-modifizierten keramischen Nanokomposits 

SiHfOC. Der Wert bei 250 °C für nicht modifiziertes SiOC ist aufgrund eines Sättigungseffekts nicht repräsentativ. 

 

Temperatur 

Korrosionsrate x 10
3
 [mg/(cm

2
 h)] 

SiOC 

Daten gemäß LINCK 
[122] 

SiHfOC 

150 °C 1.6 (± 0.22) 0.34 (± 0.12) 

200 °C 9.3 (± 0.22) 3.16 (± 0.36) 

250 °C 6.5 7.29 (± 0.53) 

 
 

LINCK bestimmte die Korrosionsraten auch für Zirkonium-modifiziertes Siliciumoxycarbid 

SiZrOC [122], welches unter denselben Bedingungen annähernd dieselben Korrosionsraten 

aufweist, wie die des SiHfOC. Werden nun die Korrosionsraten in Abhängigkeit der 

reziproken Temperatur nach Arrhenius aufgetragen, kann ähnlich wie in der chemischen 

Reaktionskinetik eine Aktivierungsenergie erhalten werden (siehe Abbildung 4-79). Diese 

beträgt für das SiOC etwa 80 kJ mol-1, während die des SiHfOC ungefähr 57 kJ mol-1 beträgt. 

 

 
Abbildung 4-79: Auftragung der Korrosionsraten kT von SiOC und SiHfOC in Abhängigkeit der reziproken 

Temperatur nach Arrhenius. Aus der Steigung kann die Aktivierungsenergie bestimmt werden. 

 
 

 

Ein Vergleich der Korrosionsraten von (modifizierten) Siliciumoxycarbiden mit denen anderer 

Keramiken ist nur bedingt möglich, da zu deren Bestimmung keine genormten Verfahren 
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existieren, die einen direkten Vergleich ermöglichen würden. Neben den fehlenden 

Standards relativiert auch die unterschiedliche Mikrostruktur die Vergleichsmöglichkeiten. So 

wurde zum Beispiel für Siliciumnitrid eine Korrosionsrate von 1 x 10-2 bis 5 x 10-5 mg / (cm2 h) 

bei Temperaturen von 130 °C bis 210 °C bestimmt, die in direkter Korrelation mit der 

Glasphase (aus den Sinteradditiven) steht [210, 216, 217]. Aufgrund des direkten 

Zusammenhangs stellt das Herauslösen der Glasphase in das Korrosionsmedium wohl den 

geschwindigkeitsbestimmenden Schritt dar und ist daher mit den Korrosionsraten der 

Siliciumoxycarbide vergleichbar. Das kristalline Siliciumnitrid ist weit beständiger gegenüber 

dem Korrosionsmedium als die amorphe Glasphase. Dass die Korrosionsraten von 

amorphem Si(Hf)OC dennoch die gleiche Größenordnung besitzen wie das Si3N4 mag an 

den zusätzlichen, kristallinen dispergierten Phasen, wie dem freien Kohlenstoff oder dem 

tetragonalen, homogen in der Matrix verteiltem Hafniumdioxid liegen. Die elementare 

Zusammensetzung des heißgepressten Si(Hf)OC wurde bereits in Abschnitt 4.2.4 

angesprochen. Wie bereits gezeigt wurde, ist der Anteil an amorphen SiC und SiO2 bei 

reinem als auch bei Hf-modifiziertem Siliciumoxycarbid in etwa vergleichbar, während beim 

SiHfOC der Anteil an freiem Kohlenstoff nur etwa halb so groß ist. Dennoch ist die 

Korrosionsbeständigkeit des SiHfOC deutlich besser als die des nicht modifizierten SiOC. 

Dieses ist dann offensichtlich auf die homogene Dispersion des Hafniumdioxids in der 

amorphen SiOC Matrix zurückzuführen, was unter anderem durch dessen geringe 

Löslichkeit in deionisiertem Wasser bedingt ist. RAI et al. bestimmten das 

Löslichkeitsprodukt (log KL) von amorphen HfO2 gemäß des folgenden Löslichkeits-

gleichgewicht zu −55.1 ± 0.1 [218]: 

 

      (  )                   (4.31) 

 

Der pH-Wert des Korrosionsmediums hat einen entscheidenden Einfluss auf die Stabilität 

des Materials. Wie aus der Reaktionsgleichung (4.31) hervorgeht, wird das Gleichgewicht 

mit Erhöhung der Konzentration an Hydroxid-Ionen noch weiter zu Seite des Hafniumdioxids 

verschoben. Dieses sollte einen positiven Effekt auf die Korrosionsbeständigkeit des 

Nanokomposites haben. Da die Matrix des HP-SiOC aufgrund der praktisch vollständigen 

Phasenseparation zu einem großen Volumenanteil durch amorphes SiO2 beschrieben 

werden kann, ist davon auszugehen, dass eine Erhöhung des pH-Werts einen negativen 

Einfluss auf dessen Beständigkeit hat. Im basischen Medium unterliegt a-SiO2 einer deutlich 

schnelleren Degradation. Die Erhöhung der Konzentration an Hydroxid-Ionen führt also zu 

zwei gegenläufigen Effekten. Die Korrosionsraten für amorphes Silica nehmen im Basischen 

deutlich zu. Inwieweit die Abhängigkeit des pH-Wert der Löslichkeit von Hafniumdioxid 

diesem Trend entgegenwirken kann, ist Gegenstand weiterer Untersuchungen. Aufgrund 

oben genannter Gründe kann der Korrosionsprozess nicht alleine durch die bestimmten 
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Raten beschrieben werden. Um einen detaillierteren Einblick in den hydrothermalen 

Korrosionsprozess zu erhalten, wurden die herausgelösten Mengen an Silicium und Hafnium 

in dem Korrosionsmedium mittels ICP-OES gemessen. Zur genaueren Analyse wurden 

Korrosionsexperimente ohne keramisches Material als Blindprobe durchgeführt, und die 

Konzentration an Silicium und Hafnium in dem Lösungsmittel (15 mL) mit ICP-OES 

bestimmt. Das zur Korrosion verwendete deionisierte Wasser zeigte zu Beginn einen pH-

Wert von etwa 7, der nach Durchführung der hydrothermalen Korrosion deutlich abfällt. So 

beträgt nach Korrosion des SiHfOC bei 250 °C der pH-Wert 5.5, während der pH-Wert für 

das Referenzmaterial SiOC noch geringer ist. Die Absenkung des pH-Werts kann mit der 

Freisetzung von Silicium in Form von Kieselsäure korreliert werden. Mit Erhöhung der 

Temperatur und Auslagerungszeit steigt der Gehalt an Silicium in dem Korrosionsmedium 

kontinuierlich an, was in Abbildung 4-80 graphisch dargestellt ist. 

 

 

Abbildung 4-80: Herausgelöste Menge an Silicium (mg / cm
2
) in SiHfOC relativ zur Oberfläche in Abhängigkeit 

der Korrosionszeit. Die Steigung einer linearen Regressionsgeraden spiegelt die Rate der Herauslösung von 
Silicium während des hydrothermalen Korrosionsprozesses wider. 

 

Die Löslichkeit von amorphem Siliciumdioxid in Form von Kieselsäure weist bei etwa 350 °C 

ein Maximum auf und liegt bei etwa 1700 mg / L [219]. Im Fall des nicht modifizierten SiOC 

befindet man sich nach Korrosion bei 250 °C bereits nach 25 h an der Sättigungsgrenze, 

was zu der geringen Korrosionsrate führt. Hingegen zeigt das SiHfOC keinen direkten 

Sättigungseffekt, da in diesem Fall die maximal gemessene Konzentration an Silicium 

225 mg / L beträgt. Die Konzentration an Hafnium im Korrosionsmedium konnte nicht mittels 

ICP-OES bestimmt werden, da die Nachweisgrenze bei 15 g / L beträgt. Wird das 

Löslichkeitsprodukt von Gleichung (4.31) herangezogen, so ergibt sich bei Raumtemperatur 

eine maximale Löslichkeit von Hafniumdioxid von 2 g / L. Da HfO2 nicht aus dem Material 

herausgelöst wird, trägt diese Phase zur Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit bei. 

Wenngleich die Löslichkeit von Hafniumdioxid in Wasser generell sehr gering ist, so ist eine 



134 DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

 

 

t   m-Phasenumwandlung des Metalloxids zu erwarten. Wie in Kapitel 1 der Arbeit 

beschrieben worden ist, unterliegt die Phasenumwandlung einer Volumenänderung, die zu 

Spannungen und letztlich zum Versagen des Materials führen kann [220]. Vor allem für 

Zirkoniumdioxid wurde unter hydrothermalen Bedingungen eine Phasenumwandlung 

festgestellt [221, 222]. Die korrodierten SiOC und SiHfOC Materialien wurden mittels XRD 

untersucht. Während beim amorphen SiOC keine Änderung im Röntgendiffraktogramm 

festzustellen ist, unabhängig von der Auslagerungszeit oder der Temperatur, kann beim 

Hafniumdioxid modifiziertem Siliciumoxycarbid eine Phasenumwandlung ausgemacht 

werden (Abbildung 4-81). Der Anteil an monoklinem HfO2 ist allerdings sehr gering und 

beträgt nach der Auslagerung bei 100 h und 250 °C etwa 14 Gew.-%. Die hydrothermal 

induzierte Phasenumwandlung wurde für tetragonales Hafniumdioxid bisher nicht untersucht. 

Untersuchungen an tetragonal stabilisiertem Zirkoniumdioxid zeigen jedoch, dass der Anteil 

monokliner Phase nach hydrothermaler Auslagerung etwa bis zu 50 % beträgt [223, 224]. 

Der nur geringe Anteil an monoklinem Hafniumdioxid kann darauf zurückgeführt werden, 

dass die Nanopartikel homogen in der amorphen SiOC Matrix verteilt sind und das korrosive 

Medium keinen direkten Kontakt mit dem Hafniumdioxid hat. Zusätzlich kann durch die 

Einkapselung des Hafniumdioxids der Phasenübergang an sich supprimiert werden, da die 

damit verbundene Volumenzunahme den Druck auf die Matrix erhöht und ein Ort erhöhter 

Aktivität geschaffen würde. Dieser thermodynamische ungünstige Vorgang wirkt zusätzlich 

der Phasenumwandlung entgegen. Eine andere Ursache ist die Größe der dispergierten 

Partikel, da ein direkter Zusammenhang zwischen Korrosionsbeständigkeit und 

Partikelgröße existiert, der bereits von SATO beschrieben worden ist [225]. Demzufolge 

scheinen Nanopartikel deutlich resistenter gegenüber einer t   m-Phasenumwandlung zu 

sein. Sowohl durch den protektierenden Effekt der Matrix, als auch das Fungieren des HfO2 

als passiver Füller während der hydrothermalen Korrosion ist das SiHfOC deutlich 

beständiger als das reine Siliciumoxycarbid. 
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Abbildung 4-81: Röntgendiffraktogramme von HP-SiHfOC vor der hydrothermalen Korrosion (a). Die 

Diffraktogramme (b) und (c) zeigen das SiHfOC nach der Korrosion bei 200 °C und 250 °C. 

 

Die Mikrostruktur der korrodierten Proben wurde mittels Rasterelektronenmikroskopie 

untersucht (Abbildung 4-82). Für das reine Siliciumoxycarbid ist eine deutliche korrosive 

Zersetzung eingetreten, und die Dicke der Korrosionsschicht beträgt etwa 60 m. Hingegen 

ist nach der Modifizierung mit Hafniumdioxid nur eine geringe Degradation auszumachen, 

die Dicke der korrodierten Schicht ist um etwa einen Faktor 10 geringer als für das 

Referenzmaterial. 

 



136 DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

 

 

 
Abbildung 4-82: SE-Rasterelektronenmikroskopie-Aufnahmen von SiOC [122] und SiHfOC im Querschnitt nach 

Korrosion bei 250 °C und 100 h. Während die Oberfläche des SiOC stark degradiert ist, ist die Korrosionsschicht 
beim SiHfOC etwa um einen Faktor 10 geringer. 

 

Auch auf der Oberfläche lassen sich keine Ablagerungen erkennen. Das Hf-modifizierte 

SiOC erscheint in BSE-Aufnahmen abgesehen von geringen Kontrastunterschieden 

homogen. Da bei solchen Aufnahmen der Kontrast von der Ordnungszahl des Elements 

abhängig ist, entspricht dieses einer homogenen Verteilung von Hafniumdioxid. 

Ablagerungen, die sich durch eine Präzipitation von Siliciumdioxid aufgrund des Erreichens 

der Sättigungsgrenze bilden können, wurden für beide Materialien nicht beobachtet. 

Allerdings sind die Mengen wohl zu gering, um eindeutig im SE-Bild beobachtet werden zu 

können. Aufgrund des fehlenden Elektronendichte-Kontrasts können diese auch nicht in 

BSE-Aufnahmen analysiert werden. Die Messung der offenen Porosität nach Archimedes 

zeigt, dass diese im Rahmen der Messgenauigkeit konstant bleibt, und maximal 0.2 % 

beträgt.  



DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

137 

 

 

4.2.6 Dilatometrie an SiOC und SiHfOC 
 

Das mit Hafniumdioxid modifizierte Siliciumoxycarbid überzeugte hinsichtlich seiner 

hydrothermalen Korrosionsbeständigkeit, weshalb eine Anwendung als Umweltschutzschicht 

in Frage kommt. In der Beschichtungstechnologie kommt dem thermischen Ausdehnungs-

koeffizienten eine Schlüsselrolle zu. Unterscheidet sich der Koeffizient der thermischen 

Ausdehnung der Schicht von dem des Substrats zu sehr voneinander, kann es zur Ablösung 

derselben kommen. Außerdem können Risse und andere Defekte auftreten, die letztlich zum 

Materialversagen führen. Der thermische Ausdehnungskoeffizient von Si(Hf)OC wurde 

mittels Dilatometrie bestimmt. In Abbildung 4-83 ist die Längenänderung von reinem 

Siliciumoxycarbid und SiHfOC relativ zur ursprünglichen Länge in Abhängigkeit von der 

Temperatur gezeigt. 

 

 

Abbildung 4-83: Längenänderung relativ zur Ursprungslänge in Abhängigkeit der Temperatur für heißgepresstes 

SiOC und SiHfOC mit 30 Vol.-% Hafniumalkoxid im Startmaterial. 

 

Im Bereich von 150 °C bis etwa 500 °C sind die beiden Kurven identisch.  Wird in diesem 

linearen Abschnitt eine Regressionsgerade gelegt, so kann aus deren Steigung direkt der 

Wert des thermischen Ausdehnungskoeffizienten ermittelt werden, der 

(3.32 × 10-6 ± 1.4 × 10-9) K-1 beträgt. Für amorphes Siliciumoxycarbid wurde von RENLUND 

und ROUXEL ein thermischer Ausdehnungskoeffizient von 3.14 × 10-6 K-1 [44] und 

3.12 × 10-6 K-1 [58] bestimmt. Mit weiterer Erhöhung der Temperatur steigt die Kurve für 

reines Siliciumoxycarbid stärker an als für das mit Hafniumdioxid modifizierte SiOC. Der 

thermische Ausdehnungskoeffizient von Siliciumoxycarbid ist bis etwa 1100 °C konstant. 

Auch für SiHfOC weist der CTE bis zu dieser Temperatur einen konstanten Wert auf, der 

allerdings mit (2.88 × 10-6 ± 7.6 × 10-10) K-1 deutlich niedriger liegt als für das nicht 

modifizierte Siliciumoxycarbid. Der Grund dafür ist bisher noch unklar. Wird die Temperatur 

weiter erhöht, steigt die Kurve für beide Keramiken deutlich an. Der thermische 
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Ausdehnungskoeffizient beträgt in diesem Bereich etwa (4.94 × 10-6 ± 1.5 × 10-8) K-1, fällt 

allerdings bei höheren Temperaturen wieder deutlich ab. Die Erhöhung des thermischen 

Ausdehnungskoeffizienten ab etwa 1100 °C kann womöglich mit der 

Glasübergangstemperatur korreliert werden. Interessant ist allerdings die Tatsache, dass 

diese Erhöhung des CTE für beide Materialsysteme gleichermaßen stattfindet. Der 

darauffolgende Abfall des thermischen Ausdehnungskoeffizienten wird ebenso für das SiOC 

wie für das Hf-modifizierte System analysiert. Allerdings ist der vorangehende „Anstieg“ beim 

nicht modifizierten Siliciumoxycarbid deutlich zu höheren Temperaturen verschoben. Die 

Druckkriechexperimente haben gezeigt, dass die Glasübergangstemperatur für SiOC bei 

etwa 1400 °C liegt, und damit bei deutlich höheren Temperaturen liegt als für das SiHfOC. 

Der Abfall der Dilatometrie-Kurven ist dann auf Kriechen durch viskoses Fließen 

zurückzuführen.  

 

 

Abbildung 4-84: Mit unterschiedlichen Heizraten durchgeführte Dilatometrie-Messung. Abgebildet ist die erste 

Ableitung der relativen Längenänderung. Durch die unterschiedlichen Heizraten wird der Erweichungspunkt von 
SiHfOC bei unterschiedlichen Temperaturen gemessen. 

 

In Abbildung 4-84 ist die erste Ableitung der Dilatometrie-Kurven für das SiHfOC gezeigt. 

Die Kurven wurden mit unterschiedlichen Heiz- und Abkühlraten gemessen, wobei nur die 

Kurven abgebildet sind, die während des Aufheizens gemessen worden sind. Unabhängig 

von der Heizrate sind die Kurven bis etwa 1100 °C identisch. Allerdings wird das dann 

folgende Maximum bei leicht unterschiedlichen Temperaturen gemessen. Bereits 

MOYNIHAN et al. beschrieben bereits die Abhängigkeit der Glasübergangstemperatur Tg 

von der Aufheizrate. So wird mit höherer Aufheiz- oder Abkühlrate eine größere 

Glasübergangstemperatur detektiert. Es wurde gezeigt, dass unter bestimmten 

Voraussetzungen (wie zum Beispiel eine annähernd konstante spezifische Wärmekapazität 

im betrachteten Temperaturregime), folgender Zusammenhang gilt [226]: 
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In Gleichung (4.32) bedeuten  die Heiz- oder Abkühlrate und Tg die 

Glasübergangstemperatur. Die Variable Eg ist die entsprechende Aktivierungsenergie. Wird 

entsprechend im Diagramm der Logarithmus von  gegen die reziproke Temperatur 

aufgetragen ergibt sich ein linearer Trend, aus dessen Steigung sich für SiHfOC die 

Aktivierungsenergie zu 436 kJ mol-1 bestimmen lässt (Abbildung 4-85). 

 

 

Abbildung 4-85: Auftragung nach MOYNIHAN gemäß  Gleichung (4.32). Die Aktivierungsenergie des 

Glasübergang für SiHfOC beträgt 436 kJ mol
-1

. 

 

HARSHE stellte an SiAlOC fest, dass mit Erhöhung des Gehalts an Aluminium die 

Aktivierungsenergie herabgesetzt wird. Durch das Einbauen von Aluminium in das amorphe 

Netzwerk wird die Si-O-Bindungslänge von etwa 1.6 Å auf bis zu 1.91 Å erhöht, und eine 

Deformierung der Keramik erleichtert wird, was sich in einer niedrigeren Aktivierungsenergie 

widerspiegelt [227]. Gemäß LUCOVSKY et al. werden durch den Einbau von einem 

Äquivalent ZrO2 zwei Si-O-Bindungen gebrochen, wodurch sich die Anzahl terminaler 

Bindungen linear mit der Konzentration an Metalloxidphase erhöht [227]. Zusätzlich kann 

erwartet werden, dass die Bindungslänge der Si-O-Bindung durch das Übergangsmetall 

erhöht wird. Die Bindungslängen der Zr-O-Bindungen für 6-fach bzw. 8-fach koordiniertes 

Zirkonium betragen 2.07 Å bzw. 2.22 Å [228]. Die Lage, der im IR-Spektrum detektierten 

Schwingungsbande für eine Si-O-Zr-Gruppierung in Zr-modifizierten MCM-41 ist stark vom 

E
g
 = (436 ± 128) 



140 DISSERTATION 
KAPITEL 4. Ergebnisse und Diskussion 

 

 

Gehalt des Übergangmetalls abhängig. Mit größer werdendem Gehalt an Zirkonium 

verschiebt sich die Bande von etwa 500 cm-1 zu 482 cm-1, was einer Verringerung der 

Kraftkonstanten und somit einer größeren Bindungslänge entspricht [229]. LINCK bestimmte 

die Aktivierungsenergie für die Erweichung von reinem SiOC zu 553 kJ mol-1. Die Dispersion 

des HfO2 führt in Analogie zu der Analyse von HARSHE ebenfalls zu einer Verringerung der 

Aktivierungsenergie, was mit der niedrigeren Glasübergangstemperatur korreliert werden 

kann. 

 

Das Fehlen weiterer Peaks in der ersten Ableitung bedeutet, dass auch keine 

Kristallisationsprozesse stattfinden. Dieses ist übereinstimmend mit dem Ergebnis aus den 

Mikrostruktur-Untersuchungen nach derer die thermische Stabilität des Siliciumoxycarbids 

durch die homogene Verteilung des HfO2 auf bis zu 1400 °C verschoben wird. Im Gegensatz 

zu der von HARSHE gemachten Beobachtung, dass die durch Polymerpyrolyse 

hergestellten SiAlOC keramischen Nanokomposite nur für einen Zyklus reproduzierbare 

Dilatometrie-Messungen erlauben, ist dieses für HP-SiOC und HP-SiHfOC nicht der Fall. 

Durch die kurzzeitige Auslagerungstemperatur bei 1600 °C sind die heißgepressten 

keramischen Materialien unter den gegebenen Bedingungen während der Messung 

ausreichend stabil (Abbildung 4-86). Zusätzlich finden im Gegensatz zu SiAlOC keine 

Kristallisationsprozesse statt, die den Verlauf der Dilatometrie grundlegend beeinflussen 

würden.  

 

 

Abbildung 4-86: Längenänderung relativ zur Ursprungslänge in Abhängigkeit der Temperatur für heißgepresstes 

SiHfOC (nach einer unterschiedlichen Anzahl an Zyklen n). Auch nach fünf Zyklen ist der Verlauf der 
Dilatometrie-Kurve nahezu identisch mit der ersten Messung.  
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Die von HARSHE hergestellten Materialien besaßen außerdem eine höhere Porosität, so 

dass es während der Messung bei hohen Temperaturen durch viskoses Fließen von SiO2 zur 

Verdichtung der Materialien gekommen ist. Die Verdichtung der Materialien hatte im zweiten 

Zyklus der Messung ein deutlich anderes Ausdehnungsverhalten zur Folge. Diese beiden 

Faktoren sind bei heißgepressten SiOC und SiHfOC praktisch vernachlässigbar, was die 

hohe Reproduzierbarkeit der Dilatometrie-Messungen gewährleistet. 

 

Aus den Kriechversuchen konnte ebenfalls ein thermischer Ausdehnungskoeffizient 

bestimmt werden. So kann im Temperaturbereich von etwa 1100 °C bis 500 °C für HP-SiOC 

ein CTE von (3.26 × 10-6 ± 4.3 × 10-8) K-1 bestimmt werden, was mit dem aus der 

Dilatometrie bestimmten Wert gut übereinstimmt. Der durch die Druckkriechexperimente 

bestimmte thermische Ausdehnungskoeffizient für das Hf-modifizierte Siliciumoxycarbid 

beträgt im selben Temperaturbereich etwa 2.4 x 10-6 K-1 und liegt damit deutlich niedriger als 

das Referenzmaterial. Maßgeblich sind allerdings die Werte aus der Dilatometrie-Messung, 

da der CTE bei den Druckkriechversuchen aus der Höhenänderung während des nicht 

kontrollierten Abkühlens bestimmt worden sind. Dennoch zeigen sie einen ähnlichen Trend, 

wie zuvor schon bestimmt, nämlich dass der CTE von SiHfOC noch niedriger liegt als der 

des SiOC. Eigentlich kann für den vereinfachten Fall, dass keine Wechselwirkungen 

auftreten, der thermische Ausdehnungskoeffizient  eines Verbundwerkstoffs über die 

Anteile der Komponenten gemäß der folgenden Gleichung berechnet werden [230]: 

 

                                                
(4.33) 

 

Für amorphes Siliciumcarbid ist ein thermischer Ausdehnungskoeffizient von 4.5 × 10-6 K-1 

bis 5.3 × 10-6 K-1 gemessen worden [231, 232]. Für amorphes Siliciumoxycarbid hingegen 

wird ein thermischer Ausdehnungskoeffizient von 3.14 × 10-6 K-1 [44] und 3.12 × 10-6 K-1 [58] 

in der Literatur angegeben und für amorphes SiO2 beträgt dieser Wert etwa 0.57 × 10-6 K-1 

[58, 233]. Das SiHfOC enthält 4.5 Vol.-% tetragonales HfO2 mit einem thermischen 

Ausdehnungskoeffizienten von (6.1 – 6.5) × 10-6 K-1 [234, 235]. Wie bereits aus den MAS-

NMR Daten bekannt, ist das Material vollständig phasensepariert. Die Gleichung (4.33) 

kann für das Si(Hf)OC entsprechend formuliert werden: 

 

    (  )   ∑       
      

∑       
       

 (4.14) 

 

Allerdings zeigt sich, dass ein linearer Zusammenhang, wie er in Gleichung (4.14) 

beschrieben ist, die Situation nur unzureichend widerspiegelt, was zeigt, dass keine 

unabhängige Betrachtung der einzelnen Komponenten möglich ist. Eine Ursache ist 
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womöglich, dass die Hafniumdioxid-Partikel in situ bei hohen Temperaturen gebildet werden. 

Unter der Annahme, dass das SiHfOC aufgrund der niedrigeren Viskosität der Matrix und 

des nur langsamen Wachstums der Kristallite bei hohen Temperaturen spannungsfrei 

vorliegt, führt dazu, dass beim Abkühlen eine Spannung aufgebaut wird. Aufgrund des 

höheren Ausdehnungskoeffizienten des Metalloxids werden die Spannungen abgebaut und 

führen daher nicht zu einem höheren Ausdehnungskoeffizienten des SiHfOC relativ zum 

nicht modifizierten Siliciumoxycarbid. Tatsächlich zeigen erste theoretische Berechnungen 

über FEM (= Finite Element Methode) eine reversible Spannungsverteilung im Material. 

Dabei erfolgt der Abbau der Spannungen im SiHfOC letztlich bis zum Erreichen der 

Glasübergangstemperatur. Die Ergebnisse der Dilatometrie zeigen, dass das Dispergieren 

von nanopartikulärem Hafniumdioxid den thermischen Ausdehnungskoeffizienten nicht 

beeinflusst. Dieses kann auf den geringen Anteil an Hafnium im Material zurückgeführt 

werden. Wenngleich sich das SiHfOC bis zum Erreichen des Glasübergangs bei etwa 

1200 °C ähnlich verhält wie das SiOC, so wird die thermische Stabilität deutlich 

heraufgesetzt. 
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5 Zusammenfassung und Ausblick 

 

Die vorliegende Arbeit beschreibt erstmals die Herstellung keramischer Nanokomposite auf 

der Basis von SiOC / HfO2 und SiCN / HfO2. Der Fokus dieser Arbeit lag dementsprechend 

auf (1) der Herstellung keramischer SiOC und SiCN Nanokomposite mit Hafniumdioxid als 

nanopartikuläre Phase unter Vermeidung von Agglomeration, (2) die Untersuchung der 

Polymer-Keramik-Umwandlung Hf-modifizierter Si-Polymere und Charakterisierung der 

Mikrostruktur der erhaltenen Materialien, somit (3) die Messung relevanter Kenndaten für 

das keramische Nanokomposit hinsichtlich einer möglichen Hochtemperaturanwendung. 

 

Im ersten, elementaren Abschnitt dieser Arbeit werden Untersuchungen zur Reaktion von 

Hafniumalkoxid mit (Poly-)Silazanen vorgestellt. So wird in Kapitel 4.1.1 beschrieben, dass 

Hafniumalkoxide mit dem Polysilazan HTT 1800 über einen Substitutionsmechanismus 

reagieren. Die SiH-Bindung wird von dem Alkoxid unter Bildung einer Si-O-Hf-Gruppierung 

unter Ausgasung von Butan substituiert, wie über IR-Spektroskopie gezeigt werden kann. 

Triebkraft dieser Reaktion ist die hohe Bindungsenergie der Si-O-Bindung, wie auch DFT-

Messungen belegen. Eine weitere Reaktion ist die Substitution eines Alkoxid-Liganden durch 

die im Polysilazan vorhandene N-H-Gruppe unter Abspaltung eines Alkohols. Allerdings ist 

die Reaktion mit Si-H bevorzugt. Dieser Reaktionsablauf (bzw. ein Überschuss an 

Hafniumalkoxid) ist verantwortlich dafür, dass nach der Pyrolyse des modifizierten Polymers 

bei 1300°C Hafniumdioxid dispergiert in einer amorphen SiCN Matrix beobachtet wird. 

Ähnlich wie beim SiOC wird durch das Einbringen von HfO2 Nanopartikeln die thermische 

Stabilität gegenüber dem reinen SiCN heraufgesetzt. So beträgt der Massenverlust für reines 

SiCN nach fünfstündiger Auslagerung bei 1600 °C in Argon etwa 50 %, während dieser für 

SiHfCNO lediglich 19 % beträgt. Analog erfolgt die Umsetzung des Alkoxids mit einem 

Cyclotrisilazan (CTS), welches ausschließlich Aminogruppen als reaktive Zentren trägt. In 

diesem Fall ist ausschließlich die Substitution der Alkoxid-Liganden unter Abspaltung des 

Alkohols möglich, der auch mittels 1H-NMR nachgewiesen werden kann. Der grundlegend 

anders ablaufende Reaktionspfad für das HTT 1800 im Vergleich zum CTS führt zu einer 

vollkommen anderen Mikrostruktur und beeinflusst außerdem die Polymer-Keramik-

Umwandlung, wie durch 29Si-MAS-NMR in Kapitel 4.1.3 nachvollzogen werden kann. Für 

das HTT 1800 kann die Präzipitation des Metalloxids bei 900 °C direkt verfolgt werden. 

Elektronenmikroskopie an beiden SiHfCNO keramischen Nanokompositen zeigen, bedingt 

durch die verschiedene Architektur des Precursors, eine grundlegend unterschiedliche 

Verteilung des Hafniumdioxids. Durch lokale Anreicherung im Fall des CTS-basierten 
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SiHfCNO wird die thermische Stabilität nicht in dem Umfang erhöht, wie es für die aus 

HTT 1800 erhaltene Keramik erfolgt. So ist der Massenverlust von reinem SiCN (abgeleitet 

von CTS) etwa 55 %, und somit vergleichbar zu dem des HTT 1800. Nach der Modifizierung 

ist der Massenverlust im direkten Vergleich jedoch mit 32 % deutlich höher. Das auf CTS 

basierende SiCN verhält sich aufgrund der lokalen Anreicherung des Hafniumdioxids 

demzufolge eher wie nicht-modifiziertes SiCN. Dieses zeigt sich auch in der Phasenanalyse 

des SiHfCNO nach Auslagerung bei 1600 °C in Argon. Während für das nicht-modifizierte, 

HTT 1800 abgeleitete SiCN im Röntgendiffraktogramm kein Siliciumnitrid aufgrund dessen 

carbothermischer Zersetzung auftritt, kann nach der Hf-Modifizierung sowohl t-HfO2 als auch 

Siliciumnitrid analysiert werden. Die carbothermische Zersetzung des Si3N4 wird demnach 

durch die Metalloxidphase inhibiert und die thermische Stabilität erhöht. Für das CTS 

abgeleitete SiCN wird nach Auslagerung bei 1600 °C im XRD ausschließlich Hafniumcarbid 

und -SiC detektiert. Die Bildung beider Carbide ist eine direkte Folge der carbothermischen 

Zersetzung des Siliciumnitrids und t-HfO2 und zeigt, dass die Verteilung des Hafniums eine 

entscheidende Rolle auf die Stabilität des keramischen Nanokomposites hat.  

 

Im Fall des SiOC und SiCN gelingt die Darstellung der keramischen Nanokomposite über 

eine Modifizierung des Polymers mit Hafniumalkoxid. Die hohe Reaktivität des Hf-Precursors 

gegenüber den Polysiloxanen macht es erforderlich, die Reaktionstemperatur auf −80 °C 

abzusenken. Durch die langsamere Reaktionskinetik wird bereits eine mögliche 

Agglomeration des Hafniums in dem modifizierten Polymer unterbunden und nach der 

Pyrolyse eine homogene Verteilung des Übergangsmetalloxids in dem amorphen SiOC 

möglich (Kapitel 4.2.1). Neben der feinen Dispergierung wirkt auch die Einbettung in die 

amorphe Matrix einer Agglomeration des HfO2 entgegen. Die homogene Verteilung der HfO2 

Nanopartikel im Bulkmaterial führt zu einer Verbesserung der thermischen Stabilität im 

Vergleich zum reinen Siliciumoxycarbid. Insbesondere die ab 1400 °C ablaufende 

Festkörperreaktion des Hafniumdioxids mit amorphem Silica der Matrix unter Bildung von 

Hafnon führt zu einer Verbesserung der thermischen Stabilität. Die Zersetzung der 

keramischen Matrix verringert sich, da die Bildung des Silicats parallel zur carbothermischen 

Reaktion des a-SiO2 zu -SiC abläuft. So beträgt der Massenverlust des reinen SiOC nach 

fünfstündiger Auslagerung bei 1600 °C in Argon etwa 48.8 %, während dieser durch die Hf-

Modifizierung mit 18.28 % (10HfOR_PMS) bzw. 8.56 % (30HfOR_PMS) deutlich 

herabgesetzt wird. Aufgrund der Ausgasung von Pyrolysegasen und der hohen 

Volumenschrumpfung bei der Herstellung ternärer Keramiken über die Polymer-Route 

können sich (Mikro-)Risse oder andere Defekte ausbilden. Zusätzlich werden durch den 

Zersetzungsprozess Poren in der amorphen Matrix generiert. Die Volumenschrumpfung 

nach der Pyrolyse beträgt für das reine SiOC etwa 55.4 %, wohingegen die 
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Volumenschrumpfung des SiHfOC lediglich 10.5 % bis 31.3 % beträgt. Ein ähnlicher Trend 

zeigt sich für die offene Porosität, welche von 18.2 % (PMS) auf etwa 2.3 % (10HfOR_PMS) 

abnimmt.  

 

Wie in Kapitel 4.2.3 beschrieben, kann eine weitere Optimierung dieser Parameter über eine 

druckassistierte Herstellung erfolgen. Heißgepresste keramische Nanokomposite zeigen 

eine deutlich geringere offene Porosität als die drucklos ausgelagerten Proben. Das 

Heißpressen ermöglicht die Herstellung von rissfreien Monolithen rechtwinkliger Geometrie 

mit bis zu 6 cm Kantenlänge. Aufgrund der besseren Verdichtung ist HP-SiHfOC noch 

formstabiler als die drucklos ausgelagerten keramischen Nanokomposite. Durch die 

kurzzeitige Auslagerung oberhalb der Glastemperatur werden die Poren durch viskoses 

Fließen der Matrix eliminiert und eine hohe Verdichtung erreicht, ohne dass merkliche 

Zersetzung des amorphen SiOC eintritt. Nach dem Heißpressen wird ähnlich wie im Fall der 

bei 1300 °C drucklos ausgelagerten Proben ein keramisches Nanokomposit erzeugt, in dem 

sphärische t-HfO2 Nanopartikel in der amorphen Matrix dispergiert sind. Zwar ist durch die 

höhere Prozesstemperatur die Matrix deutlich phasensepariert, dennoch bietet das 

Heißpressen eine Möglichkeit, die Keramiken oberhalb der Glastemperatur zu verdichten 

ohne die chemische Zusammensetzung zu beeinflussen. 

 

Neben der Herstellung der keramischen Nanokomposite und der Charakterisierung ihrer 

Mikrostruktur mittels spektroskopischer und mikroskopischer Methoden, werden zusätzlich 

weitere Parameter wie der thermische Ausdehnungskoeffizient oder die Kriechbeständigkeit 

bestimmt. Die bis zu 1400 °C durchgeführten Druckkriechexperimente zeigen, dass mit der 

Hf-Modifizierung die Glasübergangstemperaturen verringert werden (siehe Kapitel 4.2.4). So 

beträgt diese für HP-SiOC etwa 1328 °C und für HP-SiHfOC ca. 1221 °C. Der Abfall der 

Glasübergangstemperatur als auch der Viskosität ist mit dem deutlich geringeren freien 

Kohlenstoffgehalt in den SiHfOC-Keramiken korrelierbar. Weiterhin ist in der Arbeit erstmals 

ein numerischer Ansatz beschrieben, der eine Vorhersage der Viskositätswerte unter 

Verwendung der a-SiO2 Domänengröße erlaubt. Zudem kann gezeigt werden, dass der 

Stressexponent ungefähr gleich eins ist, und somit das Kriechen unter Belastung durch 

viskoses Fließen erfolgt. Aufgrund der niedrigen Viskosität des SiHfOC bei hohen 

Temperaturen kann bei Betrieb nahe der Glasübergangstemperatur eine Selbstheilung 

vorhandener Defekte im keramischen Nanokomposit erfolgen.  

 

Auch die Bestimmung der hydrothermalen Korrosionsraten bei moderaten Temperaturen bis 

250 °C ist Bestandteil dieser Arbeit und wird in Kapitel 4.2.5 diskutiert. Es zeigt sich eine 

signifikante Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit nach der Modifizierung des SiOC mit 
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Hafnium. So beträgt die hydrothermale Korrosionsrate von HP-SiOC bei 200 °C etwa 

9.3 × 10-3 [mg/cm2h], während für HP-SiHfOC eine Rate von 3.16 × 10-3 [mg/cm2h] bestimmt 

wird. Die Rasterelektronenmikroskopie an den keramischen Nanokompositen zeigt eine 

deutlich geringere, durch aktive Korrosion bedingte Degradation der Oberfläche. Auch die 

unter hydrothermalen Bedingungen induzierte t-m-Phasenumwandlung von HfO2 bleibt fast 

vollkommen aus, ähnlich wie bereits für SiZrOC festgestellt. Die Ursache für die hohe 

Stabilität ist die Einbettung der nanopartikulären Metalloxidphase in amorphem SiOC und 

dem daraus resultierenden verringerten Kontakt derselben mit dem korrosiven Medium. 

Andererseits wird durch die geringe Löslichkeit des HfO2 unter diesen Bedingungen die 

Korrosion der amorphen Matrix reduziert. 

 

Sollte die Beschichtung eines Substrates mit dem keramischen Nanokomposit SiHfOC 

gelingen, ist eine Verwendung als EBC vorstellbar. Die Kenntnis des thermischen 

Ausdehnungskoeffizienten des HP-SiHfOC ist somit eine Notwendigkeit und wird in 

Kapitel 4.2.6 für 30HfOR_PMS von RT bis zu etwa 1100 °C zu 3.2 × 10-6 K-1 bestimmt. 

Dieser Wert ist nahezu identisch mit dem Wert für HP-SiOC und zeigt, dass durch die 

Modifizierung mit Hafnium keine Änderung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten 

bewirkt wird, obwohl dieser für das Hafniumdioxid etwa 6.5 × 10-6 K-1 beträgt. Dieses kann 

einerseits mit dem geringen Volumenanteil der Metalloxidphase von lediglich 4.5 Vol.-% und 

andererseits mit der Elastizität des SiOC und dem Abbau von Spannungen im Komposit 

zusammenhängen. ROUXEL et al. bestimmten den CTE für stöchiometrisches SiOC (DHTH 

0.5) zu 3.12 × 10-6 K-1, wodurch deutlich wird, dass der freie Kohlenstoff im PMS-

abgeleiteten SiOC keinen nennenswerten Einfluss auf den Ausdehnungskoeffizienten hat. 

 

Letztendlich zeigen die experimentellen Befunde, dass insbesondere die keramischen 

SiOC / HfO2 Nanokomposite aufgrund ihrer hohen hydrothermalen Korrosionsbeständigkeit 

bei gleichzeitig gutem Hochtemperaturverhalten ein Potential als EBC haben. Erste 

Oxidationsversuche zeigen, dass SiHfOC nach 200 h Auslagerung an Luft bei einer 

Temperatur von 1500 °C eine Massenänderung von 2.6 % zeigen. Die während der 

Oxidation sich in situ bildende Passivierungsschicht aus Hafnon verhindert eine weitere 

Degradation des Materials. Desweiteren beeinflussen der freie Kohlenstoff und die 

Zusammensetzung des Siliciumoxycarbids signifikant das Kriechverhalten und die 

Glasübergangstemperatur der Nanokomposite, was in weiterführenden Studien im Detail zu 

untersuchen ist.  
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6 Anhang 
 

In diesem Abschnitt werden die NMR spektroskopischen relevanten Daten der verwendeten 

(Poly-)Silazane dargestellt und die Signale zugeordnet. Weitere Informationen wie 

Integralfläche oder der chemischen Verschiebung sind in der Zusammenfassung 

angegeben. In Abbildung 6-1 sind die in dieser Arbeit verwendeten Disilazane gezeigt, die 

zur Aufklärung des Reaktionsmechanismus herangezogen worden sind.  

 

 

Abbildung 6-1: Die Modellverbindungen Tetramethyldisilazan (DS1), Hexamethyldisilazan (DS2) und 

Tetramethyldivinyldisilazan (DS3) zur Aufklärung des Reaktionsmechanimus (von links nach rechts). Die 

Nummerierung dient der Zuordnung der Kohlenstoff- und Silicium-Atome im entsprechenden NMR-Spektrum. 

 

1,1,3,3-Tetramethyldisilazan (DS1) 

 

 

 

1
H-NMR 
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Zusammenfassung 

 

1
H-NMR (500 MHz, d6-Benzol) –  = 0.003 ppm (d, 

3
JH,H = 3.1 Hz, 12 H), 4.552 ppm (bs, 2 H), 

7.26 ppm (* d6-Benzol); 
13

C-NMR (500 MHz, BB, d6-Benzol) –  = 0.003 ppm (C-3, C-4, C-5, C-6), 

128 ppm (* d6-Benzol); 
29

Si-DEPT (500 MHz, d6-Benzol) –  = -11.42 ppm (Si-1, Si-2) 

 

  

13
C-NMR 

29
Si-NMR 
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1,1,1,3,3,3-Hexamethyldisilazan (DS2) 

 

 

 

 

 

 

Zusammenfassung 

 

1
H-NMR (500 MHz, d6-Benzol) –  = 0.000 ppm (s, 18 H); 

13
C-NMR (500 MHz, BB, d6-Benzol) – 

 = 0.90 ppm (C-3, C-4, C-5, C-6, C-7, C-8); 
29

Si-DEPT (500 MHz, d6-Benzol) –  = 2.14 ppm (Si-1, 

Si-2)  

1
H-NMR 

13
C-NMR 

29
Si-NMR 
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Tetramethyldivinyldisilazan (DS3) 

 

 

 

 

 

 
Zusammenfassung 
 

1
H-NMR (500 MHz, d6-Benzol) –  = 0.000 ppm (s, 12 H), 5.567 ppm (dd, 

3
JH,H = 20.3 Hz, 

3.9 Hz, 2 H), 5.762 ppm (dd, 
3
JH,H = 14.7 Hz, 3.9 Hz, 2 H), 6.033 ppm (dd, 

3
JH,H = 20.3 Hz, 

14.7 Hz, 2 H); 
13

C-NMR (500 MHz, BB, d6-Benzol) –  = 0.004 ppm (C-4, C-5, C-10, C-11), 

130.216 ppm (C-7, C-8), 140.358 ppm (C-6, C-9); 
29

Si-DEPT (500 MHz, d6-Benzol) –  = 6.26 ppm 

(Si-1, Si-2) 

1
H-NMR 

13
C-NMR 

29
Si-NMR 
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1,3,5-Trivinyl-1,3,5-trimethylcyclotrisilazan 

 

 

 

 

 

 

Zusammenfassung 
 

1
H-NMR (500 MHz, d6-Benzol) –  = 0.000 ppm (bs, 9 H), 5.607 ppm (bs, 3 H), 5.746 ppm (bs, 3 H), 

5.998 ppm (bs, 3 H); 
13

C-NMR (500 MHz, BB, d6-Benzol) –  = 2.339 ppm (C-1, C-2, C-3), 

131.193 ppm (C-4, C-5, C-6), 141.805 ppm (C-7, C-8, C-9); 
29

Si-DEPT (500 MHz, d6-Benzol) – 

 = -22.8 ppm (Si-1, Si-2) 

 

 

1
H-NMR 

13
C-NMR 

29
Si-NMR 
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KION HTT 1800 

 

 

 
 

 
 
   
 
 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

Zusammenfassung 
 

1
H-NMR (500 MHz, d6-Benzol) –  = 0.016 ppm (bs, 19.45 H), 0.555 ppm (bs, 4.77 H), 4.2 – 4.8 ppm 

(bs, 3.75 H), 5.85 – 5.50 ppm (bs, 2.13 H), 6.10 – 5.85 ppm (bs, 1.00 H); 
13

C-NMR (500 MHz, BB, 

d6-Benzol) –  = 0.016 ppm (C-3), 134.6 – 133.0 ppm (C-2), 143.5 – 140.5 ppm (C-1); 
29

Si-DEPT (500 

MHz, d6-Benzol) –  = -14.911 ppm (Si-1, Si-2, Si-3) 

1
H-NMR 

13
C-NMR 

29
Si-NMR 
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